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Introduction générale
La recherche d’une miniaturisation toujours plus poussée des dispositifs en
micro- et opto- électronique a conduit au développement des nanotechnologies.
Ainsi, sont apparues non seulement une recherche de nouveaux procédés tech-
nologiques de fabrication d’hétérostructures standard dans une démarche de
type « More Moore » mais aussi celle de nouveaux assemblages prometteurs
avec des propriétés novatrices dans une démarche de type « More than Moore
». Dans les deux cas, lorsque l’échelle nanométrique est atteinte, la densité des
interfaces augmente énormément leur donnant un rôle crucial dans les perfor-
mances des dispositifs. Elles représentent souvent un réel défi pour la réalisation
de nouveaux assemblages.
Dans l’équipe « Hétéroépitaxie et Nanostructures » de l’Institut des Nano-
technologies de Lyon (INL) dans laquelle cette thèse a été réalisée, les travaux
de recherches sont axés principalement sur l’intégration monolithique de semi-
conducteurs III-V sur silicium. La croissance directe de semiconducteurs III-V
sur Si en couche 2D est problématique de par le fort désaccord de maille entre
les deux matériaux induisant à des défauts structuraux étendus (dislocations,
joints de grain) qui nuisent aux performances optoélectroniques du dispositif.
Pour résoudre le problème, deux voies sont suivies dans l’équipe : l’une utilise
la géométrie des nanofils pour obtenir un semi-conducteur exempt de défauts
structuraux, l’autre essaye d’obtenir des films bidimensionnels par la recherche
de stratégies d’ingénierie d’interface basées sur les oxydes fonctionnels, qui sont
susceptibles de minimiser les effets du désaccord. L’une et l’autre des voies
conduisent à des applications variées dans les domaines de l’optoélectronique,
de la photonique, de la récupération d’énergie, et du photovoltaïque.
En réduisant la surface du contact entre les matériaux, les nanofils offrent
une possibilité de relaxer les contraintes. Les nanofils ont de nombreux intérêts,
notamment en raison de leur géométrie qui permet, par exemple, le confinement
quantique des porteurs. De plus, ces nanofils peuvent être passivés ou même
encapsulés pour faire des systèmes cœur/coquille. Dans ce contexte, l’arseniure
de gallium (GaAs), matériau archétype de l’optoélectronique, peut être crû sur
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Si, le substrat privilégié de la microélectronique sous forme de nanofils. La
bande interdite directe de GaAs située dans l’infrarouge le rend extrêmement
utile pour l’optoélectronique et le photovoltaïque. Même si cette croissance par
méthode Vapeur-Liquide-Solide est de nos jours bien maitrisée sur silicium, il
reste en pratique, de nombreux points à éclaircir : le rôle du catalyseur en
particulier dans le cas de l’autocatalyse par l’élément III, le rôle joué par une
couche de silice sur le substrat qui faciliterait la croissance, la passivation par
encapsulation par l’arsenic, la croissance d’une coquille sur ces nanofils,...
En s’intercalant entre le silicium et le semiconducteur III-V, une couche
tampon peut permettre de relaxer la contrainte d’une couche bidimensionnelle
non contrainte. Classiquement, entre Si et GaAs, une couche de SixGe1-x avec
x variable permet de passer graduellement du paramètre de maille de Si à celui
de Ge, proche de celui de GaAs. Cette couche est très épaisse et ne répond
pas à toutes les exigences des applications car non exempte de défauts structu-
raux. L’équipe a choisi une voie plus ambitieuse, celle d’utiliser une pérovskite :
SrTiO3. Les oxydes fonctionnels, notamment les pérovskites, présentent une
large variété de propriétés physiques (piézoélectricité, ferroélectricité, ...). Elles
peuvent se décliner en phases Ruddlesden-Popper et/ou se combiner en hétéro-
structures complexes. Leur épitaxie sur silicium est récente. La mieux maitrisée
est celle de SrTiO3 sur un substrat Si(100). Cette croissance est complètement
relaxée grâce à un réseau de dislocations d’interface. L’idée serait de faire croître
un semiconducteur III-V comme GaAs sur ce substrat STO / Si afin d’obtenir
une hétérostructure de type SOI (Semiconductor On Insulator). L’intérêt serait
d’avoir à la place de l’habituelle silice, un oxyde fonctionnel cristallin permet-
tant de combiner les propriétés des III-V à celles des pérovskites. Cette étude
est très exploratoire car le seul travail sur le sujet est une suggestion théorique
qui propose de rajouter une phase Zintl, SrAl2„ entre SrTiO3 et GaAs.
Cette thèse s’organise en cinq chapitres, qui développent chacun des points
particuliers s’inscrivant dans l’un ou l’autre des deux projets de recherche phare
de l’équipe. Dans ces études, nous cherchons à comprendre les mécanismes ayant
lieu aux interfaces hétérogènes mises en jeu dans le cadre de la croissance de
GaAs sur Si.
La thèse est donc divisée en cinq chapitres :
• Chapitre 1 Le contexte, les motivations et les objectifs de la thèse sont
introduits, ainsi que la méthode de croissance par épitaxie par jets molé-
culaires et les outils de caractérisation utilisés.
• Chapitre 2 Les interactions physico-chimiques entre le gallium, en tant
que catalyseur, et le substrat de silicium recouvert de silice pour la crois-
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sance de nanofils de GaAs sont étudiées par photoémission.
• Chapitre 3 Ce chapitre porte sur la protection des nanofils de GaAs
par encapsulation par l’arsenic. Cette technique est nécessaire car en pra-
tique, il n’est souvent pas possible de faire croître l’hétérostructure dans
des réacteurs spécifiques connectés sous ultra haut vide. Le mécanisme
d’encapsulation / désencapsulation a été étudiée structurellement grâce à
la microscopie par transmission d’électrons avec la collaboration de Mat-
thieu Bugnet, MATEIS.
• Chapitre 4 La croissance d’une demi-coquille métallique sur les nanofils
de GaAs a été explorée grâce à une analyse par diffraction de rayons X
réalisée sur la ligne BM32 à l’ESRF avec la collaboration de Tao Zhou,
ESRF.
• Chapitre 5 Ce chapitre traite de la recherche d’une phase Zintl pour
l’intégration d’une couche bidimensionnelle de GaAs sur STO/Si. Dans
un premier temps, la faisabilité de la suggestion théorique est examinée à
l’aide de la photoémission, puis d’autres alternatives sont proposées.
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1.1 Croissance d’hétérostructures
1.1 Croissance d’hétérostructures
Comme indiqué dans l’introduction générale, les performances d’un dispo-
sitif technologique sont non seulement fortement dépendantes des matériaux
utilisés mais aussi impactées par la nature chimique et morphologique des in-
terfaces qui les séparent. Pour la plupart des applications, ces interfaces doivent
être aussi parfaites que possible chimiquement et morphologiquement. Les in-
terfaces qui mettent en jeu deux matériaux très différents comme un oxyde et
un métal sont très fréquentes en microélectronique. Plusieurs articles dressent le
bilan à ce jour des connaissances sur ce sujet1–5. Dans cette thèse, nous ne nous
sommes intéressés qu’à des hétérostructures dites « monolithiques », c’est-à-dire
obtenues par croissance en épitaxie, et non à celles obtenues par collage.
1.1.1 Epitaxie
L’épitaxie a été définie par L. Royer en 1928 comme « un phénomène d’orien-
tation de substances différentes dû à des analogies étroites dans l’arrangement
des atomes des faces communes», c’est à dire, l’organisation de la matière à
l’interface de deux matériaux cristallins. La croissance en épitaxie est un type
de croissance cristalline particulier dans lequel le matériau déposé croît en fonc-
tion de l’orientation du substrat. Pour obtenir une croissance en épitaxie, un
matériau liquide ou gazeux est mis en contact avec un substrat cristallin. D’une
part, il doit y avoir compatibilité chimique, et d’autre part, une compatibilité
cristallographique entre les deux réseaux. Dans le cas où le matériau déposé
est différent du substrat, l’hétérogénéité des matériaux pose de nombreux pro-
blèmes puisque la formation d’une interface implique un ordre périodique des
atomes mais aussi des liaisons chimiques entre les deux réseaux cristallins. À
cela, s’ajoutent des paramètres déterminants comme la contrainte mécanique
engendrée par la différence des paramètres de maille et des coefficients de dila-
tation thermique (car la croissance ne se fait généralement pas à température
ambiante), mais aussi comme l’affinité chimique des éléments mis en contact.
Dans ces travaux de thèse, nous avons utilisé la technique de croissance
par jets moléculaires, dans laquelle un substrat cristallin est exposé à un flux
d’adatomes provenant de cellules d’évaporation. Ces adatomes arrivent et inter-
agissent avec la surface du substrat sur laquelle ils peuvent diffuser en surface
et/ou en volume, former des réactions chimiques avec le substrat et/ou entre
eux, désorber et/ou former des germes cristallins qui conduiront à la croissance
d’un matériau mécaniquement contraint ou non (figure1.1). Sur le substrat, ces
germes cristallins peuvent être ou non tous orientés de la même façon. Dans
14
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le cas le plus fréquent, il ne le sont pas puisque plusieurs orientations cristal-
lines des germes sont en général équivalentes sur le substrat, ainsi, la croissance
simultanée des germes conduira à une couche présentant des joints de grain
lorsqu’ils coalesceront.
Figure 1.1 – Différents processus pouvant se produire dans une croissance par
jets moléculaires.
Même si la croissance n’est pas en général un processus thermodynami-
quement à l’équilibre, tous ces processus sont dépendants de la température
à laquelle est porté le substrat. Les conditions thermodynamiques vont déter-
miner le taux de collage et donc la quantité de matière adsorbée à la surface
par rapport à la quantité totale arrivant sur la surface. Si l’adsorption sur le
substrat est physique (physisorption) via des interactions de Van der Waals, la
diffusion d’un site d’adsorption à un autre sera alors facile. Si elle est de nature
chimique (chemisorption) par la création d’une liaison chimique, la migration
de surface nécessitera alors un apport en énergie plus important et la diffusion
en sera plus difficile. Le nombre, la nature et le positionnement des sites d’ad-
sorption et donc de nucléation des germes dépendent aussi de la cristallographie
(nombre de liaisons pendantes, reconstructions, ...) et de la morphologie de sur-
face (marche, rugosité, ...). Il peut aussi exister des diffusions d’atomes entre le
matériau en croissance et le substrat qui conduisent à un élargissement de la
zone d’interface. Cette diffusion peut parfois être pressentie à partir des données
thermodynamiques (diagrammes de phases, par exemple) bien que les phéno-
mènes à l’échelle nanoscopique ne soient pas forcément régis par les mêmes lois
que celles à l’échelle macroscopique. Dans certains cas, la différence d’énergie de
surface entre le substrat et le matériau en croissance peut conduire à des phéno-
mènes de ségrégation de surface ou même d’encapsulation. Ce phénomène a été
observé pour des nanoparticules d’or sur la silice. Une forte hétérogénéité des
matériaux multiplie la possibilité de phénomènes non souhaités. C’est pourquoi,
mieux comprendre et contrôler la croissance des interfaces est primordial pour
garantir les propriétés du dispositif.
15
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1.1.2 Les modes de croissance
On considère généralement les trois modes de croissance6,7 (figure 1.2) régis
par
• l’équilibre entre les énergies de surface (γsubstrat et γdépôt) et d’interface
(γinterface) des matériaux :
– Frank-van der Merwe : γsubstrat > γdépôt + γinterface : la croissance
s’effectue en couche par couche, soit bidimensionnelle (2D) ;
– Volmer-Weber : γsubstrat < γdépôt + γinterface : le recouvrement du
substrat n’est pas favorisé et conduit à une croissance tridimensionnelle
(3D) (îlots, fils) ;
• et l’énergie élastique liée au désaccord de maille : la croissance commence
2D comme une croissance type Frank-van der Merwe mais avec une éner-
gie de contrainte qui croît avec l’épaisseur. À partir d’une épaisseur cri-
tique, quand l’énergie de contrainte devient trop grande, une transition
se produit. Soit la croissance reste 2D mais le matériau relaxe en formant
des dislocations (nous verrons par la suite que ces dislocations peuvent
dans certains cas rester localisées à l’interface). Soit la croissance de-
vient 3D pour relaxer les contraintes par les surfaces libres (croissance de
Stranski-Krastanov). Si la croissance est de type Stranski-Krastanov,
la coalescence des îlots conduit généralement à des joints de grain dont le
nombre dépend du nombre de sites de nucléation des îlots.
Figure 1.2 – Modes de croissance (a) Frank-van der Merwe, (b) Volmer-Weber
et (c) Stranski-Krastanov.
1.1.2.1 Croissance de nanofils III-V sur Si
Les semiconducteurs III-V, associant un élément de la colonne III avec un
élément de la colonne V du tableau périodique, ont beaucoup été étudiés ces
16
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dernières décennies du fait de leurs nombreuses applications dans l’industrie
électronique et optoélectronique, particulièrement celles centrées sur l’intercon-
version de l’énergie électrique et optique. Leur haut coefficient d’absorption de
la lumière, leur grande mobilité de charges, et leur gap direct qui couvre une
large plage du spectre solaire en font des matériaux de base pour la fabrica-
tion de LED (Light Emitting Diode), ou de détecteurs infrarouge. Dans cette
thèse, nous nous intéresserons surtout à GaAs dont la bande interdite directe de
1,42 eV correspond à une émission ou absorption de longueur d’onde infrarouge
particulièrement intéressante pour l’optoélectronique8 et le photovoltaïque9.
Cependant, la technologie issue des semiconducteurs III-V se heurte à un
défi majeur : leur intégration sur le substrat de silicium. En effet, le fort désac-
cord de maille (4% pour GaAs) entre les deux réseaux cubiques (voir tableau
1.1) rend l’intégration monolithique compromise. De plus, la différence de leur
coefficient thermique peut poser problème pendant la croissance et surtout pen-
dant le refroidissement de l’échantillon. C’est pourquoi, les nanofils sont apparus
comme un moyen crédible d’intégrer ces matériaux sur Si. Ils sont actuellement
étudiés pour des applications incluant la récupération d’énergie10,11, la micro-
électronique12 et la photonique13,14. Grâce à leur faible surface d’encrage sur le
substrat, la relaxation élastique a lieu dès les tout premiers stades de croissance
permettant ainsi de prévenir l’apparition des dislocations.
Les premiers nanofils III-V sur Si ont été synthétisés par Wang, Feng et Yu
en 200215, il s’agissait de nanofils de GaN réalisés par dépôt chimique en phase
vapeur (CVD pour Chemical Vapor Deposition).
Si (111) GaAs (111)
Paramètre de maille (Å) 5,431 (Diamant) 5,653 (zinc blende)
Gap (300 K) indirect (1,12 eV) direct (1,424 eV)
Dilatation thermique (°C–1) 2,6.10–6 5,73.10–6
Tableau 1.1 – Propriétés physiques de Si et GaAs16.
Dans la méthode de croissance autocatalysée des nanofils par la technique
vapeur-liquide-solide (VLS) par épitaxie par jets moléculaires utilisée au labo-
ratoire, la première étape consiste à former des gouttes liquides du catalyseur
sur la surface du substrat (cette méthode est développée dans le chapitre 2). Les
énergies de surface et d’interface sont alors déterminantes quant à son taux de
mouillage sur le substrat. Si l’énergie de surface du substrat est plus favorable
que celle du matériau déposé, alors ce dernier démouille et forme des goutte-
lettes avec un angle de mouillage plus ou moins grand selon l’énergie d’interface.
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Il est très complexe de déterminer l’énergie d’interface puisqu’elle dépend de la
nature chimique, de l’orientation (plan de clivage) mais aussi des interactions
chimiques entre les deux matériaux. Dans le cas d’une interface métal/oxyde,
des réactions d’oxydoréduction peuvent avoir lieu. Elles résultent de la diffusion
d’atomes d’oxygène du substrat vers le métal. Pour que la réaction ait lieu il
faut que le métal ait une plus grande affinité pour l’oxygène que les cations de
l’oxyde.
Une fois que les nanofils ont crûs, il est possible de moduler leurs propriétés
par croissance d’une coquille (chapitre 4). La qualité de la surface des facettes
des nanofils devient alors très importante. Pour une croissance épitaxiée d’une
coquille métallique par exemple, la surface doit être exempte d’oxydation et
de rugosité de surface. Pour cela, une méthode d’encapsulation / désencapsu-
lation a été développée. Une couche amorphe d’As enveloppe les nanofils et
permet de les exposer à l’air sans risque de contamination de GaAs. Ensuite, la
désencapsulation est réalisée par chauffage et ne doit pas détériorer les nanofils
(chapitre 3). Une fois encore, les interfaces ont un rôle déterminant quant au
bon déroulement du processus.
1.1.2.2 Croissance de couches bidimensionnelles de III-V sur STO
Les oxydes de structures pérovskite sont une catégorie d’oxydes fonctionnels
dont les propriétés physiques sont très larges : piézoélectricité, ferroélectricité,
etc. La combinaison de la famille des oxydes avec celle des semiconducteurs est
très intéressante dans l’objectif de faire émerger de nouvelles fonctionnalités de
dispositifs. Depuis quelques années, la croissance épitaxiée de SrTiO3 (STO) sur
Si, voir l’annexe 5.5 du chapitre 5, bien que toujours complexe, est maîtrisée
grâce à la technique MBE, notamment dans l’équipe H&N17. Outre le problème
de la différence de maille, la croissance de STO sur Si implique le contrôle
de la formation de silice ou silicates à l’interface, qui amorphes vont aller à
l’encontre d’une croissance cristalline et épitaxiée. La première croissance de
STO sur Si a été réalisée par McKee et al.18 grâce à l’intégration entre les deux
d’une couche "tampon" SrSi2 afin de protéger Si de l’oxydation. En réalité, ce
composé est une phase intermétallique appelé phase Zintl. Sa structure mêle
les liaisons covalentes et ioniques, et permet une transition douce entre l’oxyde
et le semiconducteur. Dans ce cas, m’épitaxie est telle que (001) STO // (001)
Si et STO [110]// Si[100]. La relation d’épitaxie est alors dite indirecte.Car les
deux structures cubiques sont pivotées de 45° l’une par rapport à l’autre, c’est
le cas aussi de STO sur GaAs19.
Dans ce contexte, nous avons étudié la possibilité d’intégrer GaAs en couche
18
Chapitre 1 : Contexte et objectifs de la thèse
mince sur un substrat STO / Si. L’épitaxie de STO étant possible sur GaAs,
il est probable que l’inverse sera problématique du point de vue du mouillage.
L’objectif est à la fois d’intégrer GaAs en 2D sur Si, mais aussi d’ouvrir une
voie technologique par l’utilisation d’un oxyde fonctionnel entre deux semicon-
ducteurs (chapitre 5). Pour cela, la stratégie sera d’insérer une phase Zintl entre
STO et GaAs.
1.2 Techniques expérimentales
1.2.1 Epitaxie par jets moléculaires (MBE)
La synthèse d’hétérostructures en couche mince par jets moléculaires (MBE
pour Molecular Beam Epitaxy) permet d’obtenir une interface de qualité grâce
au contrôle de la croissance à l’échelle atomique. La MBE est une méthode de
croissance sous Ultra Haut Vide (UHV), c’est à dire, à une pression ≤ 10–7
Pa (10–9 Torr), qui permet la croissance de couches très minces ou de nano-
objets épitaxiés d’une grande qualité chimique. A l’intérieur du réacteur sous
UHV, des sources solides de matériaux purs sont placées dans des creusets qui
sont chauffés à la température de vaporisation du solide pour former un jet de
molécules ou d’atomes en direction de la surface du substrat. La température
du substrat lors du dépôt doit être plus basse que celle du matériau évaporé
pour que celui-ci colle à la surface mais suffisamment élevée pour permettre le
déplacement et le réarrangement des atomes. Comme nous l’avons vu dans la
partie précédente, les adatomes à la surface du substrat peuvent :
• s’adsorber puis diffuser en surface jusqu’à former des amas cristallins (nu-
cléation) en fonction de leur mobilité due à l’agitation thermique.
• s’évaporer de la surface si l’agitation thermique (kb.T) est supérieure à la
barrière de désorption.
• s’incorporer dans la couche inférieure (interdiffusion) ou donner lieu à des
réactions d’oxydoréduction.
Ces différents comportements vont dépendre des paramètres comme les énergies
de surface et d’interface, l’affinité des ions pour le substrat, le coefficient de
collage en fonction de la température, le taux de contrainte élastique, ...2. La
température du substrat permet le contrôle du taux de d’adsorption-désorption
des atomes de la vitesse et celui du libre parcours moyen de diffusion sur la
surface et dans le substrat. Le flux (nombre d’atomes déposés par unité de
temps) va lui impacter la vitesse de croissance mais aussi le libre parcours
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moyen de diffusion sur la surface. De plus, l’environnement sous UHV évite la
contamination de la surface. La technique de caractérisation standard pendant
la croissance est le RHEED.
Figure 1.3 – Schéma simplifié d’une coupe transversale d’un réacteur MBE
(figure adaptée20).
1.2.1.1 Réacteurs MBE de l’INL
Le laboratoire dispose de plusieurs réacteurs de MBE dont un réacteur dédié
à la croissance de semiconducteurs III-V et un dédié à la croissance d’oxydes.
Leur connexion sous UHV permet de passer de l’un à l’autre afin de réaliser des
hétérostructures mêlant oxydes et III-V21. Le réacteur pour III-V est équipé
de plusieurs cellules dont une cellule à effusion de type Knudsen (contient le
matériau sous forme solide de grande pureté) pour le Ga et une source gaz pour
l’As (utilisé dans le chapitre 2). Le réacteur oxyde est équipé, entre autres, des
sources à effusion de Ba et de Ge que nous avons utilisées pour le chapitre 5.
1.2.1.2 RHEED
La diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante (RHEED
pour Reflection High Energy Electron Diffraction) est utilisée pour suivre la
cristallographie de surface pendant la croissance des dépôts. Le faisceau d’élec-
trons, dirigé sur la surface de l’échantillon à un angle d’environ 2°, sonde les
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plans atomiques de surface avec une grande sensibilité. Les faisceaux réfléchis et
transmis sont détectés sur un écran phosphorescent situé en face du canon à élec-
trons et sont enregistrés par une caméra LCD en fonction du temps. Le cliché de
diffraction obtenu permet d’accéder à des informations comme la morphologie
du dépôt et l’organisation cristalline de surface (en particulier les reconstruc-
tions). Le RHEED est notamment utilisé pour mesurer les vitesses de dépôt
grâce aux oscillations d’intensité du faisceau spéculaire lors de la formation des
plans atomiques. Dans notre étude le RHEED, nous a surtout permis de suivre
la croissance de la phase Zintl dans le chapitre 5.
1.2.2 Spectroscopie par photoémission
La spectroscopie par photoémission est une technique très utilisée pour la
caractérisation des propriétés physico-chimiques des surfaces car elle permet
de détecter tous les éléments chimiques (sauf H et He) et donne des indica-
tions précieuses sur leurs environnements chimiques. Sa profondeur d’analyse
est d’environ une dizaine de nanomètres pour une source AlKα. Elle permet
aussi d’évaluer la composition des matériaux et de sonder leur structure de
bandes. Il existe de nombreuses revues dont celle de Fadley qui en 2010 a fait
un état de l’art de la technique et des différentes variantes22.
1.2.2.1 Principe
La technique est basée sur l’effet photoélectrique décrit par Einstein en
190523 qui sera utilisée pour la première fois en tant qu’outil analytique par
l’équipe de Siegbahn24 (Nobel en 1981). Des rayons X (hν) viennent irradier
l’échantillon et transmettent leur énergie aux électrons liés (niveaux de cœur ca-
ractérisés par leur énergie de liaison EL) des éléments chimiques présents dans
l’échantillon qui devenus libres (photoélectrons caractérisés par leur énergie ci-
nétique EC.
EC = hν - EL - Φéchantillon
Ces photoélectrons sont détectés et triés en fonction de leur énergie cinétique
pour produire un spectre de photoémission. Pour être détectés, les électrons
doivent traverser le matériau pour atteindre le niveau du vide. Ils doivent donc
avoir au minimum l’énergie Φ entre le niveau de Fermi et le niveau du vide, dit
travail de sortie. En pratique, les niveaux de Fermi du matériau et du spectro-
mètre sont alignés par un contact électrique. Dans notre installation, ce contact
se fait par des clips en tungstène qui appuient sur la surface de l’échantillon
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Figure 1.4 – Niveaux énergétiques de l’échantillon et du spectromètre interve-
nant dans le processus de photoémission.
pour maintenir ce dernier sur le porte-échantillon. Cet alignement implique un
travail de sortie coté échantillon Φéchantillon (qui correspond à l’énergie entre
le niveau de Fermi et le niveau du vide pour l’échantillon) et un travail de sor-
tie coté spectromètre (qui correspond à l’énergie entre le niveau de Fermi et
le niveau du vide pour le spectromètre). Il en résulte un terme correctif entre
l’énergie cinétique « vraie » EC et l’énergie « mesurée » EC′ comme indiqué
dans la figure 1.4.
EC′ = hν - EL - (Φspectromètre-Φéchantillon)
avec :
EC′ : l’énergie cinétique mesurée
EL : l’énergie de liaison de l’élément excité
hν : l’énergie des rayons X incidents (ici 1486,6 eV), où h est la constante de
Planck (6,626.10-34 m2.kg/s) et ν la fréquence en s–1
Φspect : le travail de sortie du spectromètre
Φéchantillon : le travail de sortie de l’échantillon
Remarque : l’usage veut que les énergies de liaison soient notées positivement,
alors que les états liés ont normalement des énergies négatives.
Le travail de sortie du spectromètre est calibré sur l’or et est directement pris en
compte dans le logiciel d’affichage des spectres. Le nombre d’électrons détectés
dans un niveau de cœur dépend du nombre d’atomes émetteurs, de la section
efficace de photoionisation du niveau de cœur concerné pour l’énergie de photons
22
Chapitre 1 : Contexte et objectifs de la thèse
utilisée, et de la profondeur de l’atome émetteur dans l’échantillon car une partie
des photoélectrons perdent de l’énergie lors du trajet dans le matériau.
1.2.2.2 Déplacement chimique
L’énergie de liaison d’un pic de photoémission dépend de l’orbitale atomique
de l’élément chimique mais aussi de l’environnement chimique de ce dernier. On
parle alors de déplacement chimique. Ce déplacement vient d’une part de la mo-
dification de la position énergétique des niveaux atomiques selon la répartition
des électrons de valence dans la liaison mais aussi de celle des niveaux de Fermi.
Le déplacement chimique d’un pic est d’autant plus important que l’électroné-
gativité de l’élément est grande, plus un élément aura un degré d’oxydation
élevé plus il sera décalé vers les hautes énergies de liaison. Ce décalage en éner-
gie permet d’identifier l’élément et son degré d’oxydation. La difficulté est de
définir clairement une référence pour les énergies de liaison.
1.2.2.3 Forme des pics
Couplage spin-orbite L’interaction entre le moment de spin et le moment
orbital des électrons donne lieu au couplage spin-orbite qui conduit à la levée de
dégénérescence des niveaux de cœur. Ce phénomène se traduit par la présence
de pics dédoublés pour les niveaux de cœur n` lorsque ` supérieur à 0.
Cas des métaux Les pics de photoémission sont généralement symétriques et
peuvent être représentés par une fonction de Voigt qui est la convolution d’une
fonction Lorentzienne avec une fonction gaussienne (lié à l’appareillage). Dans le
cas des matériaux conducteurs (métaux), l’interaction des photoélectrons avec
la bande de conduction conduit à la formation d’une asymétrie du pic côté «
hautes énergies de liaison » dont la forme est mieux représentée par une fonction
de Doniach-Sunjic.
Multiplet splitting Certains éléments chimiques tels les lanthanides pré-
sentent un dédoublement supplémentaire appelé « Multiplet splitting »
Shake-up / shake-off Des pics satellites sont parfois observés à proximité
des pics de photoémission. Les pics de shake-up/shake off pour les métaux
de transition sont dus à une forte interaction dans l’état final impliquant un
transfert de charge important entre le métal et les coordinats. Ce point est
développé dans la thèse de Djawhar Ferrah25.
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1.2.2.4 Désexcitation
Après la photoémission d’un électron, l’élément chimique est dans un état
excité et va donc se désexciter par voie radiative ou non radiative. La voie non
radiative la plus fréquente est l’émission d’un électron Auger. Dans ce processus
le trou profond est comblé par un électron d’une couche moins profonde qui alors
cède de l’énergie à un autre électron de la même couche ou d’une autre couche
encore moins profonde (figure 1.5).
Figure 1.5 – Processus Auger lors de l’irradiation par RX de l’échantillon.
1.2.2.5 Transport dans le matériaux
Lorsque le photoélectron traverse le matériau pour atteindre le vide, des
interactions inélastiques vont réduire son énergie cinétique pendant son trajet.
Plus la photoionisation a lieu profondément dans le matériau, plus la probabi-
lité de subir des collisions inélastiques pour les photoélectrons est grande. La
contribution de ces collisions constitue un fond sur les spectres qui lors de l’ana-
lyse sera supprimé en soustrayant une fonction, par exemple, de type Shirley
au pic.
Le libre parcours moyen de l’électron (noté λ) traduit la distance moyenne
qu’il peut parcourir sans subir de collisions26. Il dépend de l’énergie cinétique du
photoélectron et du matériau traversé. On considère que la profondeur d’analyse
est de l’ordre de 3λ soit environ 10 nm pour une source Alkα
Canon à électrons Si les trous ne diffusent pas ou mal en surface, l’échan-
tillon se charge, ce qui produit un champ électrique à la surface de l’échantillon.
Pour les échantillons conducteurs connectés électriquement à l’appareil, l’équi-
libre des charges est facilement retrouvé, mais avec les matériaux isolants, les
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trous doivent être compensés par une source extérieure d’électrons. Pour cette
raison, il est parfois nécessaire d’utiliser un canon à électrons (aussi appelé Flood
Gun) lors des mesures XPS. Dans tous les cas, tous les spectres sont corrigés
en position en énergie de liaison par rapport à un pic dit de référence de sorte
à s’affranchir de tous les effets de charge.
1.2.2.6 Appareil
Le spectromètre utilisé dans cette thèse est un VSW équipé d’une source de
lumière monochromatique AlKα (1486,6 eV). Il est installé dans la salle blanche
de l’INL. Comme on le voit sur la figure 1.6, le spectromètre est relié sous UHV
aux deux réacteurs, oxyde et III-V, de la salle blanche. Ainsi les échantillons
peuvent être analysés directement après leur croissance sans être exposés à l’air.
Dans les études des chapitres 2 et 5, des analyses à chaque étapes de la croissance
ont permis de mieux comprendre les mécanismes de croissance.
Figure 1.6 – Salle blanche de l’INL : deux réacteurs MBE reliés sous UHV au
spectromètre.
L’angle formé entre la source de rayon X et le détecteur de photoélectrons est
l’angle magique (54,7 °). L’analyseur hémisphérique fonctionne en mode "énergie
constante", ainsi la résolution des spectres en constante. L’angle d’acceptance de
l’analyseur hémisphérique est autour de 3° et l’énergie de résolution de 0,5 eV.
Avec cet appareil, des mesures de diffraction de photoélectrons (XPD) sont aussi
possibles via la motorisation de la rotation polaire et azimutale de l’échantillon
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contrôlée par un programme informatique développé par Claude Botella.
1.2.3 Microscopie à force atomique
La microscopie à force atomique (notée AFM pour Atomic Force Micro-
scopy) est une technique de microscopie à champ proche permettant d’accéder
à la topographie d’une surface. Le microscope sonde la surface d’un échantillon
à l’aide d’une pointe placée au bout d’un levier et d’un système optique pour
détecter les déviations de la pointe. Ces déviations reflètent les variations de
l’interaction entre la pointe et la surface lorsque celle-ci la balaye. L’utilisation
du mode tapping permet d’augmenter la résolution, d’éviter d’avoir un effet de
balai et donc d’imager des surfaces fragiles. Il consiste à faire osciller la pointe
à une fréquence fixe. Dans ce cas, on peut utiliser la variation d’amplitude ou
de phase pour obtenir une image. La taille de la pointe est déterminante pour
la résolution spatiale de l’image topographique. Nous avons utilisé l’AFM pour
notre étude sur les gouttelettes de Ga dans le cadre de la croissance de nano-
fils (chapitre 2). L’avantage de cette technique est qu’elle est rapide à mettre
en œuvre et quasi non destructive. Par contre, elle est dans cette étude utili-
sée ex-situ, c’est-à-dire après oxydation des échantillons par un passage à l’air.
L’appareil utilisé est Veeco CP2 en mode tapping avec une vitesse de scan entre
0,5 et 1,0 Hz.
Figure 1.7 – Schéma simplifié du principe de l’AFM.
Les autres méthodes d’analyse utilisées dans les différentes études sont dé-
crites dans les chapitres concernés.
1.3 Objectif de la thèse
L’objectif de cette thèse est d’étudier des interfaces mises en jeu dans les
hétérostructures développées dans l’équipe H&N. En analysant les premières
étapes de croissance d’un matériau sur son substrat, nous cherchons à détermi-
ner quels types de phénomènes s’y déroulent pour pouvoir mieux les contrôler.
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La croissance par MBE combinée à l’analyse par photoémission le tout sous
UHV représente un réel intérêt pour ce genre d’études puisqu’aucune contami-
nation ne peut biaiser les résultats obtenus. Par ailleurs, des analyses avec une
lumière synchrotron en photoémission et diffraction permettent de réaliser des
expériences complémentaires grâce à un faisceau de forte intensité et variable
en énergie. Cette thèse comprend quatre chapitres sur des sujets connexes ayant
pour point communs une forte hétérogénéité. Chaque étude, plus ou moins ex-
ploratoires, apporte et/ou complète des connaissances sur une interface au cœur
des recherches de l’équipe.
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Chapitre 2
Rôle de l’interface Ga / SiO2
dans la croissance VLS des
nanofils de GaAs
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Chapitre 2 : Interface Ga / SiO2
2.1 Objectifs de l’étude
Afin d’obtenir des dispositifs performants, la croissance des nanofils doit
être comprise et maîtrisée tout au long du processus. Les nanofils de GaAs sont
typiquement crûs par le mécanisme Vapeur-Liquide-Solide (VLS) par épitaxie
par MBE28. Cette méthode a été développée par Wagner et Ellis en 196428 puis
explicitée par Givargizov en 197529, et utilisée à l’échelle nanométrique dans les
années 90 par les chercheurs d’Hitachi30. Pour ce type de croissance, un métal
est utilisé comme germe pour la nucléation des nanofils. Le choix du métal, le
catalyseur, est un des défis de cette croissance. En effet, habituellement l’or est
utilisé mais il a été montré que sa diffusion dans les nanofils induit des défauts
non-radiatifs, et donc, une détérioration des propriétés optoélectroniques. Ainsi,
en 2008, Fontcuberta et al.31,32 ont montré la possibilité d’utiliser le gallium
comme alternative à l’or pour la croissance des nanofils de GaAs. Dans ce cas,
ils ont entre autres mis en évidence la nécessité qu’une couche de SiO2 soit
présente à la surface du substrat pour un meilleur contrôle de la croissance.
L’étude décrite dans ce chapitre part de ce constat et cherche à déterminer
les interactions physico-chimiques entre le gallium et la silice à l’origine du
processus de la croissance autocatalysée. Le chapitre débute par la description
du mécanisme VLS pour la croissance autocatalysée. Ensuite, nous avons réalisé
différentes séries d’échantillons dans le réacteur MBE dédié à la croissance de
III-V dans l’objectif de mieux comprendre chaque étape du processus. Dans un
premier temps, le Ga est déposé à la surface du substrat de Si recouvert de silice
et forme des gouttelettes, nous appelons cette étape le "pré-dépôt". Ensuite, la
température est augmentée jusqu’à la température de croissance des nanofils,
nommée température de "recuit". Enfin, la croissance des nanofils est obtenue
par l’ouverture simultanée des deux caches Ga et As du réacteur. La première
étape est déterminante pour la suite de la croissance puisque la quantité de
Ga déposée, la température du substrat, le flux de Ga et la préparation de
surface sont autant de paramètres qui affectent fortement la morphologie des
gouttelettes de Ga33,34. Récemment, cette étape de "pré-dépôt" a été étudiée par
plusieurs groupes à partir de différentes techniques de caractérisation comme
la microscopie d’électrons (MEB, TEM) et la microscopie à force atomique
(AFM)34–36. Si elles ont un intérêt certain pour la mesure de l’angle de contact
et la taille des gouttelettes, en revanche elles n’apportent pas d’information sur
la chimie de l’interface entre le Ga et la silice. De plus, elles sont rarement
disponibles en tant que techniques in situ.
Dans ce contexte, grâce à sa sensibilité de surface et à sa capacité de détecter
des modifications chimiques à travers les décalages en énergie des niveaux de
31
2.2 Croissance VLS des nanofils de GaAs
cœur, la spectroscopie XPS in situ est parfaitement adaptée pour obtenir une
meilleure compréhension des mécanismes ayant lieu à l’interface entre le Ga et
la couche de SiO2. La combinaison de ces analyses chimiques avec une analyse
morphologique ex situ par AFM nous ont permis de montrer : 1) la possibilité
de réduire la silice par le Ga, 2) l’impact de la température du substrat sur la
morphologie des gouttelettes et sur leur interaction chimique avec le substrat,
3) la présence de Ga oxydé même lors de la phase de croissance des nanofils.
2.2 Croissance VLS des nanofils de GaAs
2.2.1 Méthode Vapeur-Liquide-Solide
Au laboratoire, la croissance VLS des nanofils de GaAs est réalisée dans le
réacteur MBE dédié aux semiconducteurs III-V. Le principe est le suivant (fi-
gure 2.1) : un catalyseur est déposé sur un substrat cristallin, celui-la doit être
nécessairement à l’état liquide et former de gouttelettes. Ensuite, un élément ou
plusieurs éléments sous forme vapeur sont envoyés et absorbés dans les goutte-
lettes. La sursaturation en éléments vaporisés dans les gouttelettes mène alors à
la formation d’une phase solide à l’interface entre les gouttelettes et le substrat,
phase solide qui donnera naissance aux nanofils. La taille, la forme et la den-
sité des nanofils sont déterminées en grande partie par celles des gouttelettes
de Ga, elles mêmes dépendantes de la vitesse de dépôt et de la température
du substrat pendant le dépôt. Si le cation du semiconducteur III-V est utilisé
comme catalyseur, la croissance des nanofils est dite «autocatalysée», puisque
l’élément III est à la fois le catalyseur et le constituant du nanofil. Cette tech-
nique permet donc d’éviter l’utilisation d’Au. Utiliser la croissance VLS dans
un réacteur MBE permet de restreindre les éventuelles contaminations des na-
nofils par, notamment, les précurseurs. De plus, les températures utilisées étant
assez basses (< 600°C), l’interdiffusion est limitée. Idéalement, la diffusion du
catalyseur dans le substrat doit aussi être minimale.
Dans les différentes études de Fontcuberta31,32, le rôle clé de la couche de
SiO2 dans la croissance des nanofils est mis en évidence, son absence pour-
rait même aller jusqu’à empêcher la croissance. En effet, elle offrirait des sites
de nucléation et des caractéristiques de mouillage favorisant la formation des
gouttelettes de Ga. Par la suite, différentes études37–39 ont montré l’impact de
l’épaisseur de SiO2 sur la densité ainsi que sur l’orientation des nanofils. Mat-
teini et al. montrent notamment que la stœchiométrie, l’épaisseur et la rugosité
de l’oxyde ont un fort impact sur la densité des nanofils. L’énergie de surface de
la silice doit conduire à la formation de gouttelettes ayant un angle de contact
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Figure 2.1 – Mécanisme de la méthode VLS pour la croissance de nanofils de
GaAs.
autour de 90° pour une croissance verticale des nanofils. De plus, l’épaisseur
doit être suffisamment fine pour que le Ga atteigne la surface du Si cristallin,
une condition nécessaire pour l’épitaxie. Selon l’étude de Madsen en 201138,
dans laquelle Ga est utilisé comme catalyseur pour la croissance de InAs, la
silice doit être présente sous forme de couche mince pour avoir une croissance
optimale de nanofils. Ils en concluent que la croissance serait initiée par des
ouvertures dans l’oxyde ou par dissolution de l’oxyde par l’élément III à l’inter-
face gouttelettes-surface. La croissance autocatalysée a aussi été décrite pour
des couches de silice plus épaisses mais préalablement percées40,41. Dans ce cas,
il a été montré que la morphologie du trou est une composante très importante
puisqu’elle est responsable de la croissance verticale ou non des nanofils. Cer-
tains groupes42,43 ont obtenu la croissance de GaAs autocatalysé sur Si sans la
présence de l’oxyde, mais cela semble plus difficile. De manière générale, de lé-
gères variations des caractéristiques de l’oxyde peuvent induire des nanofils aux
morphologies différentes même avec des conditions de croissance identiques.
2.2.2 Au versus Ga
Pour comprendre l’intérêt de l’autocatalyse, il faut prendre en compte les
différences fondamentales entre Ga et Au. Par exemple, contrairement à l’Au
dont l’enthalpie de formation de Au2O3 est positif (tableau 2.1), le Ga s’oxyde
assez facilement, ce qui peut être problématique pour la croissance des nanofils
sur un substrat de Si recouvert d’une couche de SiO2. Le Ga a trois degrés
d’oxydation possible (4s2 4p1) dont Ga3+ est le plus stable. L’état d’oxydation
Ga+ est aussi observable car les électrons de la couche 4s2 sont stabilisés par la
proximité des couches d et f. Ga2O (Ga+) se forme facilement et s’évapore à re-
lativement basse température, alors que Ga2O3 (Ga3+) demande plus d’énergie
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car bien plus stable.
Par ailleurs, la croissance VLS nécessite que le catalyseur utilisé soit liquide
à la température de croissance des nanofils. L’Au forme un eutectique avec 18,5
% de Si le rendant liquide à plus basse température (∼360 °C)44 (figure 2.2).
Toutefois, l’incorporation de Si dans la goutte d’Au est justement un problème
pour la croissance des nanofils de GaAs puisque le Si peut ainsi diffuser dedans
(figure 2.2). Dans le cas du Ga45, l’incorporation de Si est extrêmement limité
dans le Ga : 0,006 %, permettant d’éviter toute contamination des nanofils par
Si. De plus, le Ga a un point de fusion très bas (29,8 °C) et donc répond aux
exigences de la méthode VLS.
Figure 2.2 – Diagrammes de phase des systèmes Au-Si44 et Si-Ga45
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2.3 Préparation et caractérisation des échan-
tillons
2.3.1 Préparation des échantillons
Les substrats de Si dits "épi-ready", c’est à dire avec une couche mince de
SiO2 reconstruite par le fabricant, d’orientation (111) ont été découpés au laser
au laboratoire en carrés de (1x1) cm2. Ils ont ensuite été nettoyés dans une
solution d’acétone pendant 30 s, puis d’éthanol pendant 30 s. Ce traitement
chimique permet de conserver la couche d’oxyde de Si tout en éliminant les
éventuelles contaminations de surface comme les composés carbonés. Dans ce
chapitre, tous les échantillons ont été réalisés dans le bâti MBE dédié aux se-
miconducteurs III-V décrit dans le chapitre 1. La pression y est inférieure à
10–9 Torr. La température est mesurée à l’aide d’un thermocouple qui présente
un décalage d’environ -60 °C avec la température réelle que nous pouvons me-
surer avec un pyromètre. Toutefois, expérimentalement il a été plus facile de
reproduire les températures en se basant sur la mesure du thermocouple que
sur celle du pyromètre de part sa plus grande fiabilité au cours des mesures. Par
conséquent, les températures données dans la thèse sont celles affichées par le
thermocouple. Les vitesses de dépôt sont obtenues en mesurant la vitesse de dé-
pôt d’une monocouche (MC) 2D de GaAs sur substrat de GaAs. L’équivalent de
3 MC de Ga (' 1 nm) est déposé avec un flux de 0,3 MC/s ou de 0,5 MC/s. Le
porte échantillon est en rotation afin d’homogénéiser le dépôt et la température
à la surface de l’échantillon. Enfin, l’échantillon est refroidi à la température
ambiante (TA) et directement transféré sous UHV dans la chambre XPS.
2.3.2 Analyse physico-chimique
Le dispositif XPS utilisé est équipé d’une source AlKα monochromatisée
(1486,6 eV). Le dispositif de l’INL permet un transfert des échantillons vers la
chambre d’analyse directement après leur élaboration dans le bâti MBE sans
sortir de l’UHV, évitant ainsi toute oxydation et/ou contamination liées à l’air.
Les spectres XPS des électrons de cœur Ga2p, Ga3d, Si2p et O1s ont été mesurés
en plus des spectres généraux. Le taux de pollution au carbone est contrôlé
avec le niveau de cœur C1s. Dans cette étude, nous n’avons pas eu besoin
d’utiliser le canon à électrons pour compenser les charges puisque la surface
reste suffisamment conductrice pour pouvoir effectuer la mesure correctement.
De manière général, les différents pics sont résolus en composantes « Voigt
» (semiconducteurs et isolants) ou « Doniach-Sunjic » (métaux) afin de mettre
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Niveaux
de cœur
Spin
Orbite (eV)
Section efficace
(source AlKα)48
Libre parcours
moyen dans
Ga (en Å)
Libre parcours
moyen dans
SiO2 (en Å)
Ga2p 26,9 0,4412 11,3 14,7
Ga3d 0,5 0,014 31,1 40,8
O1s - 0,04004 22,3 29,2
Si2p 0,6 0,26237 29,7 39
As3d 0,7 0,02517 30,7 40,3
As2p 35,8 0,5581 6,9 9,16
Tableau 2.2 – Paramètres pour la photoémission des différents niveaux de cœur.
en évidence les différents environnements chimiques des éléments. D’un échan-
tillon à l’autre, la conduction de surface peut être sensiblement différente, c’est
pourquoi pour pouvoir les comparer, tous les spectres sont décalés en énergie de
façon à aligner le niveau de cœur Si2p du substrat (liaison Si-Si) sur la valeur
99,50 eV49. Ensuite, un fond est soustrait aux spectres XPS de façon à retirer
la contribution des photoélectrons ayant subi des interactions inélastiques avant
d’être détectés. Ainsi, en rapportant les aires sous les pics du Ga à celles de Si2p
du substrat, on peut obtenir une évolution relative des quantités de Ga dans la
profondeur sondée.
Le niveau de cœur Ga3d se trouve dans une zone d’énergie de liaison (EL)
(EL= 14 eV – 50 eV) qui comprend aussi les niveaux O2s (23, 5eV) et As3d
(40,8 eV), ce qui rend son traitement délicat. Le niveau Ga2p a une bien plus
faible énergie cinétique (EL=1116-1142 eV), il est donc dans le front des élec-
trons secondaires mais sa section efficace est plus élevée que Ga3d permettant
de séparer plus clairement les différentes contributions chimiques (exemple dans
la figure 2.3). De plus, les deux composantes du doublet spin-orbite de Ga2p
sont bien séparées (26,9 eV), il est donc possible de traiter séparément la com-
posante Ga2p3/2. Par ailleurs, Ga2p a des structures de pertes à ∼15 eV des
pics élastiques. Pour le Ga sous sa forme élémentaire (Ga0), le Ga2p présente
une asymétrie contrairement au Ga sous forme oxydée. Cette asymétrie, ty-
pique aux métaux, est due à l’interaction entre le photoélectron et la bande de
conduction. Ce type de pic est résolu avec une fonction Doniach-Sunjic (DS).
Le pic à 1117 eV correspond au Ga élémentaire (Ga-Ga) alors que le pic situé
aux alentours de 1120 eV est attribué à un état d’oxydation du Ga (Ga-O).
La quantité de Ga étant très faible et en surface, la soustraction d’un fond
de type Shirley ou linéaire sur Ga2p donne sensiblement le même résultat. C’est
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Figure 2.3 – Niveau de cœur Ga2p pour un échantillon de Ga très épais sur
Si(111) (Ga0), et niveau de cœur Ga2p3/2 pour un échantillon de Ga en partie
oxydé résolu par une composante DS et une composante Voigt après soustraction
d’un fond linéaire.
pourquoi afin de simplifier le traitement, nous avons choisi d’utiliser un fond
linéaire.
2.3.3 Analyse morphologique
La morphologie de surface des échantillons de Ga sur SiO2/Si est réalisée
par AFM (Atomic Force Microscopy) en mode tapping après sortie à l’air. Cette
technique nous a permis d’évaluer la répartition, la taille et la forme des gout-
telettes de Ga. Cependant, la faible température de fusion de Ga (29,7 °C) a
parfois été une difficulté pour imager les échantillons.
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2.4 Réduction de SiO2 par un jet moléculaire
de Ga
L’oxyde de Si présent à la surface des substrats de Si peut désorber sim-
plement par chauffage du substrat sous vide autour de 900 °C. Cependant afin
de l’éliminer avec un chauffage moins puissant, une méthode utilisant du Ga a
été développée par Wright et Kroemer50 en 1979. Ils utilisent une température
de chauffage de 800 °C couplée à un jet atomique de Ga pendant 15 min sous
UHV. Ce traitement permet alors de dissocier intégralement la couche de silice
(estimée à ∼30Åd’épaisseur) selon les réactions simultanées suivantes :
4 Ga + SiO2 → Si + 2 Ga2O
2 Ga + SiO2 → SiO + Ga2O
SiO2 + Si → 2 SiO
Figure 2.4 – Spectre XPS général et niveaux de cœur Ga2p, O1s et Si2p d’un
substrat SiO2 / Si(111) avant (en rouge) et après (en noir) traitement par un
jet moléculaire de Ga à 750 °C (équivalent 800 °C température réelle) pendant
20 min avec un flux de 0,3 MC/s (spectres normalisés par rapport à Si2p du
substrat).
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Ga2O ayant une énergie de formation relativement faible, il se forme im-
médiatement en réduisant la silice. À 800 °C, les produits Ga2O et SiO s’éva-
porent, ainsi que l’excès de Ga, tout en laissant la surface non endommagée et
non-oxydée. Nous avons reproduit l’expérience au laboratoire (figure 2.4) sur
nos substrats épi-ready en envoyant un jet atomique de Ga à 0,3 MC/s pendant
30 min à 750 °C (température mesurée à l’aide du thermocouple, donc environ
800 °C température réelle). Les spectres XPS révèlent que la silice a bien tota-
lement disparu et qu’il n’y a aucune trace de Ga à la surface de l’échantillon
(voir figure 2.4). Si le même substrat subit le même traitement thermique sans
jet atomique de Ga, l’oxyde reste à la surface, prouvant le rôle majeur du Ga
sur la désorption de la silice.
Cette expérience montre que le Ga à l’état gazeux est capable de réduire la
silice par la formation d’oxyde de Ga. Il est alors possible de penser que des
gouttelettes de Ga liquide puissent percer la surface du substrat créant ainsi des
sites de nucléation comme cela a été proposé dans plusieurs articles traitant de
la croissance autocatalysée des nanofils de GaAs31.
2.5 Formation des gouttelettes de Ga sur SiO2
/ Si(111) en fonction de la température du
substrat
La température joue un rôle déterminant quant aux phénomènes de dif-
fusion, de nucléation, d’interdiffusion et d’évaporation du métal (Ga) sur une
surface oxydée. Nous avons donc cherché à observer l’impact de la température
du substrat sur la croissance des gouttelettes de Ga. Pour commencer, les sub-
strats de Si dégraissés et recouverts de la couche d’oxyde sont introduits dans
le réacteur MBE. Ensuite, le Ga est déposé avec un flux de 0,3 MC/s pendant
10 s de façon à avoir l’équivalent de 3 MC (' 1 nm) à des températures de
substrat entre 200 et 600 °C. Un dépôt épais de Ga (100 nm) a aussi été réa-
lisé pour servir de référence pour la photoémission. Après refroidissement du
four, les échantillons sont immédiatement transférés sous UHV dans la chambre
d’analyse XPS. Les analyses de microscopie AFM sont effectuées ex situ.
2.5.1 Densité et taille des gouttelettes
La figure 2.5 montre les images AFM de la série d’échantillons. À partir de
celles-ci, le diamètre, la hauteur et la densité des gouttelettes sont déterminées.
À faible température de substrat (200 °C), la densité de gouttelettes est très
40
Chapitre 2 : Interface Ga / SiO2
Figure 2.5 – (a) Images AFM de 3 MC de Ga sur SiO2 / Si(111) déposées à une
température de substrat de 200 à 550 °C ; (b) densité et taille des gouttelettes
mesurées à partir des images AFM.
élevée et leur diamètre faible : elles forment une pseudo-couche. Lorsque la
température augmente, les gouttelettes sont de plus en plus grosses et dispersées.
À partir de 500 °C, les gouttelettes diminuent de taille et leur densité est très
faible, voire nulle à 550 °C. Si à basse température la diffusion des adatomes de
Ga est limitée entrainant donc la formation d’une forte densité de gouttelettes,
inversement, à plus haute température la diffusion est favorisée conduisant à
une diminution de la surface recouverte du substrat mais par des amas plus
gros. De 200 à 450 °C cette tendance est vérifiée. À partir de 500 °C, les effets
de ré-évaporation prédominent et le taux de collage chute51,52.
2.5.2 Physico-chimie des gouttelettes
Comme vu précédemment, nous utilisons principalement le niveau de cœur
Ga2p pour l’analyse XPS puisque sa section efficace est assez élevée pour per-
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Figure 2.6 – Spectre général d’un dépôt de 3 MC de Ga à 450 °C.
mettre d’analyser de très faibles quantités de Ga. Les différents degrés d’oxy-
dation du Ga sont représentés par un seul large pic car la résolution n’est pas
suffisante pour les distinguer. Le spectre global de l’échantillon réalisé à 450 °C
est présenté en figure 2.6 en guise d’exemple.
Remarque : Il est important de souligner que de l’arsenic est présent en grande
quantité dans le réacteur MBE utilisé puisque celui-ci est notamment utilisé
pour la réalisation des nanofils de GaAs. Par conséquent, lorsque la température
du substrat dépasse 500 °C, de l’As peut se désorber des parois du réacteur et
venir contaminer nos échantillons. La section efficace étant faible pour As3d,
si le pic est observable sur le spectre XPS alors la contamination n’est pas
négligeable et altère l’interprétation des spectres. C’est pourquoi l’analyse des
spectres des échantillons réalisés à 600 °C n’a pas pu être effectuée. De manière
générale, les pics As3d, As2p et AsLMM sont systématiquement contrôlés afin
de vérifier la présence d’As.
Le niveau Ga2p3/2 est tracé et résolu pour chaque échantillon dans la figure
2.7. La présence d’une composante Ga-O (1120,3 eV) en plus de Ga-Ga (1117,6
eV) bien que le dépôt et l’analyse XPS aient été réalisés sous UHV, signifie
que lors du dépôt une partie du Ga réagit avec l’oxygène de la silice quelle que
soit la température du substrat. Entre 200 et 500 °C, la composante métallique
reste largement majoritaire devant l’oxyde. Ce n’est qu’à partir de 550 °C que le
rapport s’inverse (figure 2.8b.), sachant qu’à cette température le quantité totale
42
Chapitre 2 : Interface Ga / SiO2
Figure 2.7 – Niveau de cœur
Ga2p3/2 de 3 MC de Ga sur
SiO2/Si(111) à des températures de
substrat de 200 à 550 °C, résolu par
une fonction de Doniach-Sunjic pour
Ga0 (en bleu) et une fonction de Voigt
pour les oxydes (en vert), les spectres
ne sont pas normalisés.
de Ga est extrêmement faible. L’intégrale du pic total de Ga2p3/2 rapportée à
celle de Si2p indique que le taux de Ga total présent à la surface est de plus
en plus faible avec l’augmentation de la température (voir figure 2.8a.). Ce
résultat est en total accord avec les résultats AFM montrés en fig 2.5 où la
densité des gouttelettes diminue avec la température. De plus, à 550 °C, les
deux composantes, métallique et oxyde, sont légèrement décalées de 0,4 eV vers
les hautes énergies de liaison, ce qui tend à indiquer un état chimique différent.
Ce point est discuté dans la section suivante. Les niveaux de cœur O1s et la
composante SiO2 de Si2p ne varient pas significativement d’un échantillon à un
autre, ce qui signifie que la perte en oxygène de la silice est très faible.
Finalement, à 550 °C, l’XPS détecte toujours un signal de Ga alors que nous
ne pouvions pas observer d’îlots en AFM. Cette différence peut être expliquée
parce que la zone sondée par les deux méthodes est plus grande en XPS qu’en
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Figure 2.8 – Graphes représentant, pour 3 MC de Ga déposées, (a) l’évolution
de l’air totale de Ga2p par rapport à l’air de Si élémentaire de Si2p (substrat) en
fonction de la température de substrat, et (b) proportion de Ga0 par rapport à
Ga total en fonction de la température de substrat.
AFM, ou bien parce que le Ga oxydé serait répandu uniformément à la surface,
ou encore que le le Ga aurait diffusé dans la couche de silice.
Étude sur Si(111) sans silice
Dans un second temps, nous avons réalisé la même étude sur des substrats
de Si où la couche d’oxyde est éliminée. Dans le cas de ce substrat dit « nu »,
un traitement chimique à base d’acide fluorhydrique (HF) dilué dans de l’eau a
été réalisé pour graver la silice. Il agit comme une base de Lewis sur la silice et
forme du SiF2–6 en rejetant des ions hydroniums (H3O+), les anions étant sous
forme liquide ils restent dans la solution et la surface Si est alors entièrement
désoxydée. Les substrats ainsi nettoyés sont ensuite rapidement introduits sous
UHV dans le réacteur MBE pour y déposer le Ga. Toutefois, les spectres XPS
(figure 2.9) révèlent que la silice n’a pas été entièrement éliminée sur chaque
échantillon. Il reste une faible quantité d’oxygène à la surface du substrat, donc
soit l’oxyde n’a pas été complètement réduit, soit un nouvel oxyde natif s’est
formé avant la mise sous UHV du substrat. Néanmoins, nous pouvons observer
que la quantité de Ga présente à la surface diminue de la même manière que
précédemment avec la température.
L’asymétrie de Ga2p pour le dépôt à 200 °C signifie que le Ga est très majo-
ritairement métallique. Pour les dépôts à 300 °C, Ga2p possède une composante
oxydée. Donc même avec une très petite quantité d’oxygène, les adatomes de
Ga vont s’oxyder. La position en énergie de Ga2p des dépôts à 400 °C et 500
°C est légèrement décalée (+0,4 eV) de celle pour le Ga élémentaire de la même
manière que pour le dépôt à 550 °C sur SiO2/Si(111) dans l’expérience précé-
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dente.
Figure 2.9 – Niveaux de cœur Ga2p3/2, Si2p et O1s de dépôt de 3 MC Ga à
différentes températures de substrat sur Si(111) traité HF (spectres normalisés
sur Si0).
Bilan sur la température de substrat
En résumé, la température du substrat contrôle largement la densité et la mor-
phologie des gouttelettes. Cette série d’échantillons nous a permis de constater
que le Ga s’oxyde en réagissant avec l’oxygène de SiO2. Cependant si la tem-
pérature n’est pas trop élevée il est possible de conserver une grande partie de
Ga à un état métallique. Cependant, lors du dépôt à 550 °C, le Ga métallique
en très faible quantité change d’environnement, ceci est visible par un décalage
en énergie de liaison.
2.6 Vers la croissance de nanofils
Dans cette section, l’objectif est de reproduire les conditions de croissance,
étape par étape, des nanofils de GaAs utilisées dans l’équipe53,54. Comme nous
l’avons constaté dans l’étude précédente (section 2.5), un dépôt de Ga à 450 °C
apparait comme un bon compromis entre un taux suffisant de collage du Ga,
une proportion de Ga oxydé faible et une densité de gouttelettes contrôlée. Une
première étude (2.6.1) porte sur le recuit succédant au pré-dépôt de Ga à 450
°C sur SiO2 / Si(111). Ce recuit, effectué aux alentours de 550 °C, correspond
à la température utilisée pour la croissance des nanofils de GaAs. A l’issu de
cette expérience, nous avons constaté qu’un oxyde de Ga est toujours présent à
la surface du substrat. Ensuite, lors de la croissances des nanofils, les caches de
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Ga et d’As sont ouverts simultanément. Le Ga est sous forme de flux atomique
alors que l’As est sous forme de gaz. Dans la deuxième étude (2.6.2), nous
avons re-déposé du Ga après le recuit pour recréer cet effet et pour déterminer
l’impact sur l’oxyde. Effectivement, il est possible que l’apport en Ga déplace
l’équilibre de l’oxyde55. Enfin, la troisième étude (2.6.3) porte sur la croissance
des nanofils de GaAs, eux-mêmes.
2.6.1 Recuit après dépôt des gouttelettes
Les recuits ont été réalisés entre 500 et 600 °C : la température est augmen-
tée, après le pré-dépôt de Ga à 450 °C, avec une rampe d’environ 5 °C/min. Le
temps de recuit a été fixé à 2 min et chaque expérience correspond à un nouvel
échantillon (recuit non cumulatif).
Les images AFM de cette série d’échantillons montrent que les gouttelettes
de Ga se désorbent plus ou moins en fonction de la température du recuit :
plus la température est élevée, plus la désorption des gouttelettes est élevée.
La figure 2.10 montre l’exemple du recuit à 550 °C. À l’origine le substrat de
SiO2/Si(111) est légèrement rugueux (∼ 0,5 nm). Le dépôt de Ga conduit à la
formation de gouttelettes, et après le recuit à 550 °C la majorité des goutte-
lettes ont disparu mais l’échantillon a une rugosité plus élevée que le substrat
seul (∼1 nm) Dans une étude récente utilisant l’AFM avec une pointe conduc-
trice, Tauchnitz et al.35 ont montré la formation de nano-trous induits par la
désorption des gouttelettes de Ga. Ces trous n’ont pas été observés clairement
dans nos images AFM : soit en raison de l’oxydation rapide de l’échantillon lors
de l’exposition à l’air, soit à cause d’une résolution latérale insuffisante. Mais
certaines gouttelettes de très petite taille sont encore visibles à la surface.
Figure 2.10 – Images AFM (a) d’un substrat de Si(111) recouvert de silice et
(b) d’un dépôt de 3 MC de Ga à 450 °C sur ce substrat, (c) d’un dépôt de 3
MC de Ga à 450 °C suivi d’un recuit à 550 °C ; (d) topographie de la surface du
substrat SiO2/Si(111) (en vert) et de l’échantillon après recuit (en rouge).
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Figure 2.11 – Niveau de cœur Ga2p3/2 de 3 MC de Ga déposées à 450 °C
recuites entre 540 et 590 °C : Ga-Ga en bleu, Ga-O en vert, Ga-Si en cyan, la
somme des composantes est en rouge. (spectres non-normalisés)
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Les spectres XPS de Ga3/2 pour différentes température de recuit sont tracés
en figure 2.11. Comme dans l’expérience précédente, le pic est résolu en deux
composantes. Le bruit élevé sur les spectres est dû à la très faible quantité de
matière détectée à la surface. Le pic de l’As est absent, ce qui signifie qu’il
n’y a pas eu de pollution dans la chambre MBE due à la désorption d’As aux
températures employées. Le rapport de l’aire totale du pic Ga2p3/2 sur l’aire
de Si2p métallique (Si volumique), celui entre l’aire de la composante Ga0 sur
l’aire totale de Ga, ainsi que le décalage entre le pic de Ga0 et le pic de Ga
oxydé sont reportés sur la figure 2.12. Si2p du Si volumique est utilisé comme
référence pour l’intensité car on considère que la quantité sondée ne varie pas
d’un échantillon à l’autre.
Une partie du Ga désorbe pendant le recuit : plus la température est éle-
vée, plus le taux de désorption est élevé. Par ailleurs, la contribution de la
composante oxydée dans Ga2p3/2 est supérieure à celle du Ga0 pour tous les
échantillons recuits, contrairement à l’échantillon de référence non recuit. Pour
des recuits au-dessous de 540 °C (spectres non montrés) les deux composantes
ont la même énergie de liaison qu’avant le recuit, tandis qu’au-dessus de 540 °C
la composante attribuée au Ga élémentaire (Ga-Ga) est progressivement dépla-
cée jusqu’à 0,6 eV vers une énergie de liaison plus élevée (voir figure 2.11). Il
convient de noter que ce déplacement chimique ne peut être attribué à GaAs
provenant d’une contamination par As, car aucun niveau de cœur d’As ou le pic
Auger LMM n’ont été détectés par XPS. L’asymétrie du pic tend à montrer que
le Ga conserve un état métallique, toutefois cette asymétrie pourrait aussi être
liée à l’apparition d’une nouvelle composante. À ce stade, il devient hasardeux
de conclure précisément sur l’état du Ga. À cet égard, la largeur à mi-hauteur
de cette composante augmente avec la température, ce qui indique une inter-
action chimique plus complexe entre Ga et le substrat de Si. En particulier, la
solubilité croissante du Si dans le Ga liquide avec la température pourrait être
une raison56.
Dans la partie 2.4, nous avons vu qu’un jet atomique de Ga est capable de
réduire complètement la silice à une température de 750 °C. À partir de cette
donnée et de nos résultats, nous pouvons en déduire que les gouttelettes liquides
de Ga réduisent localement la silice à une température plus basse (environ 550
°C thermocouple, donc environ 610 °C température réelle) : l’état liquide et
métallique du Ga permettrait la diminution de la température de réaction.
Dans un article de 201657, l’équipe de Fontcuberta observe des trous dans la
silice après un simple chauffage autour de 630 °C pendant 30 min. Elle démontre
aussi qu’avec différents dépôts de Ga, la densité de trous correspond à celle des
gouttes. Le Ga n’est donc pas absolument nécessaire pour former les trous mais
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Figure 2.12 – Graphes, en fonction de la température de recuit de dépôt de 3 MC
de Ga déposées à 450 °C, représentant : (a) l’évolution du taux de Ga à la surface
de l’échantillon (comparé à Si du substrat), (b) l’évolution de la proportion du
Ga élémentaire par rapport au Ga total, et (c) le décalage en énergie de liaison
de la composante oxydée (Gax+) par rapport au Ga élémentaire (Ga0).
il l’est pour contrôler leur taille et leur densité.
En résumé, nos résultats sont compatibles avec deux mécanismes : lors du
recuit des gouttelettes, celles-ci percent des nano-trous dans la couche de sur-
face SiO2 par réaction d’oxydo-réduction et la plupart du Ga se désorbe. Le
déplacement du pic Ga2p métallique au-dessus de 540 °C apparaît comme une
signature XPS de la formation des nano-trous lorsque le Ga restant atteint le
substrat Si et qu’une liaison Ga-Si se forme.
2.6.2 Dépôt de Ga après recuit
Nous nous sommes interrogés sur l’impact de la présence de Ga oxydé sur
le début de croissance des nanofils. Pour cela, après le recuit des gouttelettes,
un deuxième dépôt de Ga de 2 s à la même température (575 °C) a été effectué
reproduisant le processus d’ouverture de la cellule de Ga au moment de la
croissance des nanofils. On s’attend, comme Wasilewski55 l’a montré, à ce que
le Ga réagisse avec l’oxyde de Ga déjà présent (probablement Ga2O3) pour
former un oxyde moins stable Ga2O qui lui désorberait.
Le spectre de Ga2p3/2 est en figure 2.13. La première courbe, correspondant
au dépôt de 3 MC de Ga à 450 °C suivi d’un recuit à 575 °C, montre le même
résultat que précédemment (voir figure 2.11), c’est à dire, une composante de Ga
oxydé (en vert) et une composante correspondant à l’interaction entre Ga et Si
(en cyan). À l’ajout d’une monocouche de Ga à 575 °C, les mêmes composantes
sont présentes auxquelles s’ajoute une composante correspondant à l’interaction
Ga-Ga (en bleu). Cela signifie que le nouveau dépôt de Ga conduit de nouveau
à la formation de gouttelettes métalliques et non, comme on l’attendait, à la
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Figure 2.13 – Niveaux de cœur Ga2p3/2 et Si2p pour un dépôt de 3 MC à 450
°C suivi d’un recuit à 575 °C (en rose) suivi d’un nouveau dépôt de 1 MC de Ga
à 575 °C (en noir) ; Ga-Si en cyan, Ga-O en vert et Ga-Ga en bleu. (spectres sont
normalisés par rapport à Si0).
réduction de l’oxyde de Ga. De plus, on peut penser que les trous modifient le
collage du Ga à une température élevée.
2.6.3 Croissance de nanofils
Pour finir, nous avons fait croître des nanofils de GaAs avec un pré-dépôt
de 1 MC de Ga à 450 °C suivi d’un recuit à 550 °C afin de déterminer l’impact
de l’oxyde de Ga sur la croissance. Ces conditions correspondent à celles utili-
sées dans l’équipe H&N pour la croissance effective des nanofils de GaAs. Trois
échantillons ont été fabriqués : l’échantillon 1 est le même que précédemment
étudié, c’est-à-dire, un dépôt de Ga sur SiO2/Si à 450 °C suivi d’un recuit à
550 °C. Sur l’échantillon 2, des nanofils très courts ont crû pendant 1 min et
20 s à 550 °C afin d’analyser les premières étapes de la croissance du nanofil.
Sur l’échantillon 3, des nanofils plus longs ont crû pendant 35 minutes dans les
mêmes conditions. Dans les deux cas, les flux de Ga et d’As ont été respecti-
vement fixés à 1,4 Å/s et 3,2 Å/s (en unités de taux de croissance équivalent
des couches de GaAs 2D mesurées par des oscillations RHEED sur substrat de
GaAs58), correspondant à un rapport V/III égal à un ratio de flux de 2,3. L’As
envoyé dans le réacteur MBE est sous forme As4 : il s’agit d’une atmosphère
d’As contrairement au Ga qui est sous forme de flux moléculaire.
Des images réalisées par Microscopie Électronique à Balayage (MEB) des
échantillons 2 et 3 sont montrées sur la figure 2.14. À partir de ces images,
la longueur estimée des nanofils est de, respectivement, (76 ± 19) nm et de
(3,1 ± 0,5) μm. À noter que la gouttelette de Ga est toujours observée à la
pointe des nanofils pour les deux échantillons 2 et 3 car l’obturateur d’As a
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Figure 2.14 – Niveau de cœur Ga2p3/2 (a) de gouttelettes de Ga déposées à
450 °C sur SiO2 / Si(111) puis recuites à 550 °C (échantillon 1), (b) de nanofils
de GaAs très courts crûs à 550 °C(échantillon 2), (c) de nanofils de GaAs longs
crûs à 550 °C (échantillon 3) ; images MEB (d) des nanofils très courts et (e) des
nanofils longs. (spectres non-normalisés)
été volontairement fermé pendant le refroidissement juste après la fin de la
croissance des nanofils et donc avant que les gouttelettes de Ga puissent être
consommées. De plus, une couche de GaAs faite d’îlots de GaAs ayant coalescé
est visible entre les nanofils pour l’échantillon 3 en raison du temps de croissance
très long, ce qui n’est pas le cas pour l’échantillon 2.
La composante du Si0 sur Si2p peut encore être utilisée comme référence
en énergie de liaison car les nanofils et îlots de GaAs ne sont pas suffisamment
denses pour écranter complètement le substrat (figure 2.15). Par ailleurs, entre
l’échantillon 1 et l’échantillon 2, il n’y a pas de différence sur le pic de SiO2. Pour
l’échantillon 3, le pic Ga3p est présent car le Ga est en très grande quantité.
Les niveaux de cœur de Ga2p3/2 sont reportés sur la figure 2.14. L’échantillon 1
affiche les mêmes résultats que précédemment décrits : le décalage de la com-
posante Ga-Ga attribuée à l’interaction Ga / Si. Pour l’échantillon 2 avec des
nanofils courts, trois composantes sont détectées et attribuées à Ga-O, Ga-As
et Ga-Ga. Le pic Ga-Si n’est plus visible car les contributions Ga-As et Ga-Ga
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Figure 2.15 – Niveaux de cœur Si2p et Ga3p de gouttelettes de Ga déposées à
450 °C sur SiO2 / Si(111) puis recuites à 550 °C (échantillon 1), des nanofils de
GaAs très courts crûs à 550 °C(échantillon 2) et des nanofils de GaAs longs crûs
à 550 °C (échantillon 3) (spectres non-normalisés)
dominent. La composante Ga-Ga provient des gouttelettes de Ga présentes au
sommet des nanofils alors que la composante Ga-As provient des îlots et des
nanofils de GaAs. La composante Ga-O coexiste avec les composantes Ga-As
et Ga-Ga. Pour l’échantillon 3, un seul pic intense est visible et donc attribué à
Ga-As des îlots et des nanofils de GaAs. Bien que les gouttelettes de Ga soient
encore visibles aux extrémités des nanofils sur les images MEB, leur contribu-
tion XPS n’est pas détecter. De la même manière, il n’est pas possible de voir
Ga-O. Il convient de noter que la composante Ga-Si apparaît à la même position
que Ga-As. Comme aucun pic relatif à l’As n’est détecté pour l’échantillon 1,
la contribution est attribuée à Ga-Si.
De ces résultats, nous pouvons conclure que même si l’oxyde de Ga est
toujours présent au début de la croissance des nanofils, il ne semble pas inhiber
leur croissance.
2.7 Conclusion
Tout au long de la croissance VLS des nanofils de GaAs dans un réacteur
MBE, la température du substrat est un paramètre clé. Premièrement, lors du
dépôt initial de Ga, elle intervient dans la taille et la densité des gouttelettes en
raison d’un équilibre entre diffusion et désorption des adatomes de Ga. Deuxiè-
mement, elle est un des facteurs qui jouent dans la réaction d’oxydation de Ga
en Ga2O par réduction de SiO2 en SiO. En effet, une température de recuit
supérieure à 540 °C favorise la réaction. Ga2O et SiO, étant tous deux volatils à
relativement basse température, ils ne restent pas à la surface de l’échantillon.
Cette réaction intervient localement et permet aux gouttelettes de percer des
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Niveaux de cœur Liaison chimique Énergie de liaison (eV)
Ga2p3/2
Ga-Ga 1117,3
Ga-O 1119,3 (via SiO2)
1119,7 (à l’air)
Ga-Si 1117,7 - 1117,9
Ga-As 1117,9
Ga3d5/2
Ga-Ga 18,75
Ga-O
∼20 (via SiO2)
21,15 (à l’air)
Ga-As 19,4
Si2p3/2
Si-Si 99,5
Si-O ∼103,3
Tableau 2.3 – Énergies de liaison mesurées, à partir de la position fixée de Si2p
à 99,5 eV, des niveaux de cœur Ga2p, Ga3d et Si2p avec une précision de 0,1 eV.
trous dans la silice et ainsi d’atteindre le substrat de Si(111). La formation de
trous à la surface du substrat SiO2 / Si(111) va ainsi favoriser la croissance de
nanofils en épitaxie.
L’élévation de la température du substrat favorise la formation de trous dans
la silice mais aussi la désorption d’une grande partie des gouttelettes de Ga. Le
Ga restant est en contact avec le Si volumique au fond des trous si bien que ces
trous deviennent des sites de nucléation pour la re-formation des gouttelettes de
Ga nécessaire au mécanisme VLS et localise la croissance épitaxiée des nanofils.
Par ailleurs, nous avons constaté la formation d’un oxyde de Ga stable dès la
formation des gouttes même à basses températures de dépôt. Il est présent même
au moment de la croissance des nanofils. Ce pourrait être un alliage Ga-Si-O lié
à la diffusion des atomes de Ga dans la couche de SiO2. Il serait intéressant de
déterminer la composition de cet alliage et sa localisation sur l’échantillon.
L’interaction chimique ayant lieu à la surface de l’échantillon dépend du type
de silice formée sur le substrat. Dans ce sens, nous avons fait trois expériences
complémentaires décrites dans les annexes : la première porte sur le changement
de type de silice via le changement d’orientation du substrat, et la deuxième
concerne la diffusion de l’oxygène en augmentant progressivement l’épaisseur du
Ga déposé. La dernière concerne une analyse réalisé au synchrotron SOLEIL
sur la ligne TEMPO.
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ANNEXES
Annexe 1 : Ga sur substrat de SiO2/Si(001)
Figure 2.16 – Série d’échantillons de 3MC de Ga déposées sur SiO2/Si(001)
à différentes températures de substrat : (a) Spectres XPS du niveau de cœur
Ga2p3/2 pour des températures allant de la température ambiante à 500 °C ainsi
que pour un dépôt très épais de Ga à la température ambiante (∼ 100 nm). Ils
sont décomposés en deux composantes : Doniach-Sunjic en bleu pour la liaison
Ga-Ga (Ga0) et Voigt en vert pour la liaison Ga-O ; (b) Évolution de la quantité
de Ga totale (en noir) et de la quantité de Ga oxydé (en vert) à la surface
de l’échantillon en fonction de la température de substrat ; et (c) images AFM
des dépôts réalisés à 200 °C et 400 °C dont la taille moyenne des gouttes est,
respectivement, de 7 nm de hauteur et 25 nm de diamètre, et 14 nm de hauteur
et 50 nm de diamètre.
Une expérience de dépôt de Ga à différentes températures de substrat a aussi
été réalisée sur substrat de SiO2/Si(001) (figure 2.16) puisque selon l’orientation
de Si, la silice n’est pas identique. Si les tailles des gouttelettes (diamètre et
hauteur) sont relativement proches pour les deux orientations du substrat de
Si, leur densité est globalement plus élevée pour le substrat Si(111) que pour le
substrat (100). En comparant les résultats XPS sur les deux types de substrats
(voir figure 2.7 pour le substrat Si(111)), on constate que l’oxyde de Ga se forme
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en légèrement plus faible quantité sur un substrat orienté (111) que (001). Dans
le cas des substrats (001), l’analyse du niveau de cœur Ga2p montre que l’oxyde
de Ga formé est situé à 3,2 eV de Ga0, cette valeur n’était que de 2,5 eV sur
Si(111). Que ce soit pour les substrats de Si d’orientation (111) ou (001), la
position de l’oxyde reste plus ou moins constante en fonction de la température
de substrat montrant que le degré d’oxydation du Ga dépend plutôt de la silice
que de la température du substrat au moment du dépôt. La plupart des études
sur les oxydes de Ga porte sur le niveau de cœur Ga3d59–61 et non sur Ga2p,
excepté dans le papier de Cossu62 où ils trouvent Ga2O3 à 2 eV de Ga0. On
peut donc en déduire l’oxyde de Ga formé dans nos échantillons est plus proche
d’un silicate de Ga "GaxSiyOz". Une partie du Ga serait alors dans la couche
de silice et ne perturberait pas la croissance des nanofils. La différence entre
les deux substrats peut s’expliquer par une meilleure stabilité de la silice sur
Si(001) et donc par une migration plus faible de l’oxygène sur Si(001) que sur
Si(111).
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Annexe 2 : Variation de la quantité de Ga sur Si(111)
Dans cette partie, nous déposons une quantité variable de Ga sur les sub-
strats SiO2 / Si(111) à la température de substrat de 550 °C. L’objectif est
d’approfondir les connaissances sur l’oxyde de Ga. Comme nous l’avons vu pré-
cédemment le Ga ne colle quasiment pas à cette température. La vitesse de
dépôt utilisée est toujours de 0,3 MC/s et les durées de dépôt vont de 10s
(équivalent à '1 nm en film mince) à 40 min (équivalent à ' 240 nm).
D’après les images AFM de cette série d’échantillons (figure 2.17), même
après 40 min de dépôt la surface est toujours composée d’îlots bien distincts.
Comme prévu, la quantité de Ga pour des temps de dépôt très courts est très
faible. Ce n’est qu’à partir de 10 min que les îlots sont observables mais leur
répartition est inhomogène. Leur diamètre et leur hauteur augmentent avec le
temps de dépôt puisque le taux de diffusion est très élevée à cette température.
Figure 2.17 – (a) Graphique représentant l’évolution de la hauteur et du dia-
mètre des gouttelettes mesurés par AFM en fonction de la durée de dépôt de Ga
effectué à 550 °C, et images AFM (b) du dépôt de 25 min et (c) 40 min.
En XPS, la présence du pic Si2p (figure 2.18) pour tous les échantillons révèle
que la surface entre les gouttelettes n’est pas complètement recouverte d’une
couche épaisse. Les gouttelettes atteignent des hauteurs de plusieurs dizaines de
nanomètres dès 10 min, donc le signal observé en XPS reflète surtout la surface
des gouttelettes et les espaces entre elles. L’analyse XPS doit donc prendre en
compte les effets combinés de la profondeur d’analyse en photoémission et du
démouillage du Ga. Contrairement aux autres études dans ce chapitre, il n’est
pas possible de considérer Si0 de Si2p comme constant pour tous les échantillons
de la série puisque la quantité de Ga déposée est trop élevée. Les spectres XPS
ne sont donc pas normalisés ce qui signifie qu’on ne peut s’affranchir de l’erreur
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sur l’intensité due à la mise en place de l’échantillon. Toutefois on peut estimer
que la variation d’intensité provient majoritairement du signal en soi et non de
la variation de la focalisation d’un échantillon à l’autre.
Les niveaux de cœur Si2p, Ga2p, Ga3d et O1s tracés figure 2.18 apportent
les informations suivantes :
• Le pic Si2p correspondant à l’oxyde SiO2 (∼103,5 eV) n’évolue pas suf-
fisamment pour en déduire un quelconque changement, de même pour
O1s : quoi qu’il en soit la température n’est pas suffisamment élevée pour
réduire significativement la couche d’oxyde.
• L’aire totale du pic Ga2p montre que la quantité de Ga augmente plus ou
moins linéairement avec le temps jusqu’à 25 min. Pour 40 min, il y a une
augmentation importante du Ga déposé : une couche plus épaisse (mais
inférieure à la profondeur d’analyse) de Ga recouvre le substrat entre les
gouttes et limite la désorption du Ga.
• La proportion de Ga élémentaire par rapport au Ga oxydé reste similaire
pour tous les échantillons : l’oxyde doit probablement être réparti sur ou
dans la silice
• La proportion de Ga oxydé sur Ga3d est beaucoup plus faible que sur
Ga2p : l’oxyde de Ga est majoritairement en surface
• Le dépôt de 10 min semble être un optimum pour la détection de Si et
de O. Jusqu’à 10 min de dépôt les adatomes de Ga diffusent de plus
en plus sur la surface pour former des gouttelettes plus grosses et moins
nombreuses. Au delà de 10 min de dépôt, la surface de la silice est de plus
en plus recouverte puisque le signal de Si2p diminue.
Une déconvolution du pic Ga2p (figure 2.19) révèle la contribution d’un nouvel
état d’oxydation pour les dépôts à partir de 15 min. En effet, jusque là l’oxyde
de Ga observé est plus proche de Ga2O3 c’est à dire un Ga3+, le nouveau pic à
1119,3 eV montre l’apparition d’un degré d’oxydation plus faible. Il est même
majoritaire dans le cas du dépôt de 40 min. Cela peut s’expliquer par le taux
d’oxygène disponible plus faible au fur et à mesure que le dépôt s’épaissit.
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Figure 2.18 – (a) Niveaux de cœur O1s, Si2p, Ga2p et Ga3d de la série d’échan-
tillons en temps de dépôt de Ga sur SiO2/Si(111) (à 550 °C), (b) évolution des
rapports d’aire de Ga et Si2p en fonction du temps de dépôt.
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Figure 2.19 – Niveau Ga2p3/2 résolu en une fonction de Doniach-Sunjic pour
Ga0 (bleu) et en fonction de Voigt (vert) pour les interactions Ga-O de la série
d’échantillons en temps de dépôt de Ga sur SiO2/Si(111) (à 550 °C), spectres
non normalisés.
D’après ces résultats et les précédents, on peut d’abord supposer qu’un al-
liage Ga-Si-O se forme à la surface qui favoriserait la diffusion des adatomes de
Ga. Il se peut aussi que l’oxyde de Ga encapsule la goutte de Ga sans empêcher
la croissance VLS.
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Annexe 3 : Analyse synchrotron des gouttelettes de Ga
sur SiO2 / Si(111)
Une étude de photoémission sur la ligne TEMPO du synchrotron SOLEIL a
été réalisée en juillet 2018 et est en cours d’analyse. L’objectif global était d’ap-
profondir les résultats obtenus en laboratoire notamment grâce à une meilleure
résolution permettant de déterminer le degré d’oxydation précis des éléments.
Plus spécifiquement, cette ligne est équipée d’un détecteur rapide qui rend pos-
sible une étude en temps réel de l’évolution chimique du système. De plus, en
changeant l’énergie des Rayons-X, elle permet d’obtenir un profil en profondeur
de l’échantillon, ce qui nous permettra de localiser l’oxyde de Ga. La ligne est
aussi équipée d’une chambre de dépôt permettant la réalisation de nos échan-
tillons sur place et donc une analyse in situ.
L’expérience nous a d’abord montré que le faisceau synchrotron avait lui-
même un très fort impact (figure 2.20). Au cours du temps d’exposition au
faisceau, le Ga présent à l’état métallique se transforme peu à peu en Ga oxydé.
Les photons favorisent la réaction d’oxydoréduction entre Ga et SiO2.
Figure 2.20 – Évolution au cours du temps du niveau de cœur Ga3d lors de
l’exposition de gouttelettes de Ga sur SiO2 / Si(111) sous le faisceau synchrotron
à température ambiante, hν = 750 eV.
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3.1 Introduction
La réalisation d’hétérostructures à partir de nanofils III-V représente une
alternative très prometteuse pour la réalisation de nouveaux dispositifs opto-
électroniques. Cela est possible en combinant les matériaux le long ou bien
autour de l’axe du nanofil. Actuellement, la seconde méthode, appelée combi-
naison radiale ou cœur-coquille, est surtout utilisée pour passiver la surface des
nanofils : une coquille faite d’un matériau à plus grand gap permet de limiter
considérablement les recombinaisons non-radiatives63. Par ailleurs, ce type d’hé-
térostructures peut aussi permettre la combinaison de propriétés variées, par
exemple, grâce à l’épitaxie d’oxydes fonctionnels sur le semiconducteur. Dans
ce cas, la surface du nanofils III-V (GaAs dans notre cas) doit être adéquate
pour l’épitaxie : c’est à dire être exempte de toute rugosité et de contaminations
chimiques. La plupart du temps, la croissance de ce type d’hétérostructures né-
cessite l’utilisation de réacteurs d’épitaxie différents, or un simple passage à l’air
peut nuire dramatiquement à la qualité des surfaces des facettes. C’est pourquoi
il est indispensable d’avoir recours à des méthodes pour protéger les facettes des
nanofils lors du transfert de l’échantillon d’un réacteur à l’autre.
Actuellement, des méthodes de gravure par voie chimique64 ou par recuit
sous atmosphère d’hydrogène65 permettent de nettoyer la surface des nanofils
juste avant la croissance de la coquille. Cependant, ces méthodes sont suscep-
tibles de modifier la surface du semiconducteur et d’impacter l’épitaxie. Un
autre moyen est de protéger en amont la surface des facettes des nanofils en les
recouvrant d’As juste après la croissance du cœur semiconducteur du nanofil,
As qui sera désorbé par un simple recuit au moment du dépôt de la coquille.
Cette technique d’encapsulation / désencapsulation (capping / decapping) a
entre autres été utilisée pour étudier des nanofils de type III-V par microscopie
à effet tunnel66. Dans notre équipe, Guan Xin21 l’a utilisée pour développer
des nanofils de GaAs recouverts d’une coquille épitaxiée de l’oxyde fonctionnel
SrTiO3 (STO). Chacun des matériaux était élaboré dans un réacteur MBE dif-
férent, la coquille d’As permettait alors de transférer les échantillons entre les
deux croissances sans risque de contaminations.
Le mécanisme réversible de protection par l’As a été étudié in situ par
RHEED et ex situ par XPS : le résultat démontrait l’absence d’oxydation des na-
nofils53. Bien que ce processus de protection semble simple à réaliser, le contrôle
de l’état de surface du cœur GaAs des nanofils après la désencapsulation est cru-
cial pour la croissance de la coquille, puisqu’il influence directement la relation
d’épitaxie entre le cœur et la coquille.
L’objectif du travail présenté dans ce chapitre est, à partir de nanofils de
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GaAs fabriqués au laboratoire, d’étudier in situ le processus de désencapsulation
d’une coquille d’As par microscopie électronique à transmission (TEM) afin de
suivre l’évolution structurale et chimique du processus à l’échelle nanoscopique.
Dans un second temps, le même mécanisme est étudié par photoémission sur la
ligne ANTARES du synchrotron SOLEIL avec un nano-faisceau afin de corréler
microscopie et chimie de surface.
3.2 Fabrication et caractérisation des nanofils
As/GaAs
3.2.1 Croissance des nanofils
La croissance des nanofils de GaAs sur SiO2/Si(111) a été réalisée dans la
chambre MBE utilisée dans le chapitre précédent. Les substrats de Si(111) sont
préalablement nettoyés avec de l’acétone puis de l’éthanol pendant 5 minutes
afin d’éliminer les contaminations de surface mais pas l’oxyde SiO2 de surface.
Après rinçage, les substrats sont chauffés à 200 °C sous UHV pendant quelques
minutes puis transférés dans la chambre MBE. La croissance des nanofils est
réalisée par le mécanisme VLS à partir de gouttelettes de Ga comme décrit dans
la section 2.2.
Tout d’abord la température du substrat a été augmentée à 470 °C : une
monocouche (MC) de Ga a été déposée sur le substrat à une vitesse de crois-
sance de 0,50 MC/s (calculée pour une MC 2D de GaAs) pour percer la silice.
Ensuite, la température du substrat est augmentée à 550 °C et la croissance
des nanofils débute par l’ouverture simultanée des caches de Ga et d’As. La
vitesse de croissance de GaAs est fixée à 0,75 MC/s avec des pressions de Ga
et d’As4 égales, respectivement, à 3,6 x 10–7 Torr et 3,6 x 10–6 Torr. Pendant
la croissance, le porte-échantillon est en rotation continue afin d’améliorer l’ho-
mogénéité de la croissance. Cette méthode conduit à la croissance de nanofils
épitaxiés selon la direction [111], présentant six facettes d’orientation <11̄0>,
ainsi la coupe transversale à l’axe de croissance des nanofils est hexagonale.
Après 10 min, l’obturateur de Ga est fermé mais pas celui d’As. Cela entraîne
la consommation de la goutte de Ga présente au sommet des nanofils ce qui
conduit à une cristallisation de GaAs dans la structure hexagonale nommée
Wurtzite (WZ) contrairement au reste du nanofil cristallisé en structure cu-
bique zinc blende (ZB) (voir sous-section suivante). L’échantillon est ensuite
refroidi jusqu’à température ambiante : le GaAs étant instable à des tempéra-
tures supérieures à 500 °C, le refroidissement est effectué sous atmosphère d’As4
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pour éviter la décomposition de GaAs par désorption de As. L’encapsulation
par l’As est ensuite obtenue par exposition à l’As pendant environ 2h, pour cela
la température de craquage de la cellule d’As est augmentée à 950 °C de sorte
à fournir des molécules As2 dont la réactivité est plus forte que celle de As4 et
donc conduit à un processus d’encapsulation plus rapide.
Structures cristallines des nanofils III-V
Figure 3.1 – Structures atomiques des deux phases présentes dans les nanofils :
la structure zinc blende avec un empilement ABCABC (à gauche) et la structure
Wurtzite avec un empilement ABABAB (à droite). Les deux sont représentées du
point de vue de la direction <110> et selon la direction de croissance des nanofils
c’est à dire <111> et <0001>. Figure adaptée de la thèse de J. Bolinsson67
De manière générale, les semiconducteurs III-V peuvent cristalliser dans
deux structures différentes, ZB et WZ : le réseau ZB est cubique alors que le
réseau WZ est hexagonal (figure 3.1). Pour GaAs, la structure ZB est la plus
stable, le matériau massif de structure WZ n’existe pas dans des conditions
normales de température et de pression. La morphologie en nanofil en revanche
peut être polytypique, c’est à dire présenter les deux phases par un simple
changement d’empilement des couches selon l’axe de croissance68,69. En effet,
lors du processus VLS, la nucléation de la phase solide se déroule à l’interface de
la goutte de Ga et du substrat ou du nanofil. Or lorsqu’à la fin du processus la
goutte de Ga est consommée (par arrêt du flux de Ga) et donc change d’angle de
contact, le point de nucléation n’est plus au centre de la goutte mais au niveau du
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point triple (figure 3.1). Le germe étant dorénavant en contact avec le vide et la
phase vapeur, cela mène à la formation d’une phase WZ70. La figure 3.1 montre,
l’empilement des atomes dans chacune des deux structures : en ZB, les paires
d’atomes Ga-As s’empilent selon la séquence ABCABC... et en WZ la séquence
est ABABAB..., selon les directions de croissance, respectivement, <111> et
<0001>. Une représentation agrandie permet de distinguer l’arrangement plus
précisément des atomes Ga et As pour les deux structures.
3.2.2 Morphologie des nanofils
Pendant la croissance des nanofils de GaAs, le suivi de la surface est effectué
par RHEED. La figure 3.2 montre les diagrammes RHEED avant (a) et après
(b) la croissance de la coquille d’As. Avant la croissance de la coquille As, le
motif est en accord avec des nanofils de GaAs épitaxiés orientés le long de l’axe
<111> possédant une structure ZB. Des taches de diffraction moins intenses
correspondant à la structure WZ sont aussi visibles en accord avec le mécanisme
de cristallisation de la goutte de Ga menant à un segment WZ au sommet du
nanofil. Après le dépôt de la coquille d’As, les taches liées au cristal de GaAs
disparaissent et laissent place à un halo diffus correspondant à un matériau
amorphe indiquant que l’épaisseur de la coquille d’As amorphe est suffisamment
épaisse pour masquer le cœur de GaAs. L’échantillon a ensuite été observé
par microscopie électronique à balayage (MEB) (figure 3.2.c). Les nanofils sont
verticaux, avec une longueur approximative de 5 μm et une densité d’environ 2,5
nanofils/μm2, ils sont bien repartis et suffisamment écartés les uns des autres
pour ne pas induire un phénomène d’ombrage, ce qui a permis d’obtenir une
coquille d’As uniforme de l’ordre de 50 nm d’épaisseur.
3.2.3 Préparation de l’échantillon pour l’imagerie TEM
L’imagerie in situ TEM a été réalisée par Matthieu Bugnet (chargé de re-
cherche au laboratoire MATEIS, Lyon) avec l’appareil FEI TITAN ETEM G2
80-300, utilisé à une tension d’accélération de 300 kV et équipé d’un porte
échantillon chauffant "High stability DENS Solutions WildfireTM ST". Cet ins-
trument est disponible au consortium Lyon St Etienne de Microscopie (CLYM).
Principe du TEM
Le principe de fonction d’un microscope électronique à transmission (noté
TEM pour Transmission Electron Microscopy) est basé sur la dualité onde-
particule des électrons. Cette technique d’analyse a été mise au point en 1931
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Figure 3.2 – Diagrammes RHEED selon la direction [11̄0] avant (a) et après (b)
l’encapsulation par As ; (c) image MEB des nanofils de As / GaAs à 45°.
par Knoll et Ruska. Après avoir traversé et interagi avec la matière, un faisceau
d’électrons de haute énergie traverse une lentille et forme un diagramme de
diffraction dans le plan focal et une image agrandie, jusqu’à l’échelle atomique,
dans le plan image (figure 3.3).
Dans notre étude, nous avons utilisé l’imagerie en champ clair, à résolution
modérée et à haute résolution (HRTEM pour high resolution TEM). Des car-
tographies élémentaires ont été obtenues en utilisant la spectroscopie de perte
d’énergie des électrons (EELS pour Electron Energy Loss Spectroscopy) en ba-
layant un faisceau focalisé à la surface de l’échantillon en mode STEM (Scanning
TEM). La spectroscopie EELS consiste à mesurer la perte d’énergie des élec-
trons incidents induite par leur interaction avec les éléments du matériau sondé
au cours de la traversée de l’échantillon. En mode STEM, une image en champ
sombre annulaire (ADF pour Annular Dark Field) est obtenue, et fournit un
contraste sensible au numéro atomique des éléments sondés. Les cartographies
élémentaires ont été obtenues à partir de spectre-images (cubes de données),
contenant un spectre EELS en chaque point de l’image ADF. Plus de détails
sur ces différentes techniques d’imagerie et de spectroscopie peuvent être obte-
nues dans des ouvrages de référence tels que le livre de Williams et Carter71.
La préparation de l’échantillon pour l’étude TEM est particulièrement dé-
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Figure 3.3 – Appareil Fei Titan ETEMG2 80-300 (CLYM) et schéma du système
de lentilles du TEM.
licate puisqu’il doit être suffisamment fin pour être transparent aux électrons :
il doit avoir une section inférieure à 100 nm d’épaisseur environ. Dans le cas
des nanofils, il est plus simple de les disperser dans une solution inerte vis à vis
des nanofils et volatile, puis déposer une goutte de cette solution sur une grille
de carbone. Il est aussi possible de les disposer directement sur la grille par
frottement mécanique, mais cela requiert que les nanofils soient suffisamment
longs avec une densité élevée. Dans notre cas, le frottement de l’échantillon sur
une grille de carbone compatible avec l’observation TEM pendant le chauffage
de l’échantillon a été la manière la plus efficace.
Deux images TEM et les cartographies EELS des nanofils de As / GaAs
sont présentées en figure 3.4. Les nanofils sont constitués d’un cœur GaAs d’en-
viron 80 nm encapsulé d’une coquille d’As uniforme et lisse d’environ 50 nm
d’épaisseur. Le cœur du nanofil de structure ZB présente des fautes d’empile-
ments correspondant aux deux orientations de la ZB (appelées macles A et B)
tournées de 60° autour de l’axe [111]72. Le sommet du nanofil est de structure
WZ juste après une zone de transition alternant des couches très minces de ZB
et WZ. La cartographie EELS montre nettement la composition en GaAs du
cœur et de la coquille uniforme et homogène en As tout autour. Les spectres
EELS, du fait d’une épaisseur trop importante des nanofils, ne permettent pas
de déterminer si de l’oxygène est présent les spectres.
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Figure 3.4 – Images TEM d’un nanofil cœur (GaAs) / coquille (As) : (a) centrée
sur la pointe et (b) montrant les zones ZB et WZ ; (c) cartographie EELS réalisées
à température ambiante.
3.3 Analyse par TEM du processus de désen-
capsulation des nanofils
Dans cette expérience, les nanofils de GaAs sont chauffés pendant l’analyse
TEM de façon à observer la désorption de la coquille d’As amorphe. La tem-
pérature de l’échantillon est augmentée toutes les 30 s de 5 °C à partir de 200
°C jusqu’à 380 °C. Entre chaque incrément de température, trois images TEM
sont enregistrées toutes les 10 s. Afin de réduire au maximum l’impact du fais-
ceau d’électrons sur l’échantillon, la focalisation n’est pas optimisée sur la zone
analysée, ce qui explique la plus faible résolution de certaines images. Dans un
premier temps, on observe un processus de cristallisation de la coquille d’As et
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ensuite l’As commence à désorber.
3.3.1 Cristallisation de l’As
Figure 3.5 – Images TEM montrant la formation d’une phase cristalline inter-
médiaire pendant le chauffage : (a) processus brutal et (b) processus progressif
(30 s) lié à un mauvais contact du nanofils à la surface ; (c) cartographies EELS
après cristallisation de la couche d’As.
À 300 °C, la surface des nanofils devient brutalement rugueuse comme on le
voit sur la figure 3.5.a. Ce phénomène a été observé plusieurs fois : l’expérience
décrite en introduction nous a permis d’avoir une valeur de la température
de cristallisation précise mais des images de moins bonne qualité alors que
les images montrées ici ont été réalisées en focalisant davantage le faisceau
pour obtenir une meilleure résolution. Dans une expérience précédente similaire,
un mauvais contact thermique entre le nanofil et la surface nous avait permis
d’observer une progression très lente et progressive de cette rugosité du sommet
vers le pied du nanofil (figure 3.5.b). Une cartographie EELS (figure 3.5.c) et un
cliché de diffraction (figure 3.6) à partir de la diffraction du faisceau d’électrons
avaient été réalisés juste après le phénomène. Cette rugosité de surface d’As et
d’interface As / GaAs est aussi observable sur la cartographie EELS réalisée
avant la montée en température (figure 3.4). Sur le cliché de diffraction, de
nombreuses taches sont présentes mais pas d’anneaux, ce qui pourrait laisser
penser que certaines orientations sont favorisées. Dans notre cas, le cliché est
très complexe à indexer de par le grand nombre de taches pouvant correspondre
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à la fois à l’As cristallin mais aussi aux nanofils de GaAs, voire à de l’As oxydé.
A priori, certaines taches correspondent à l’As de structure α hexagonale73.
Pour pouvoir correctement l’indexer, un cliché avant traitement thermique serait
nécessaire. Ce processus de cristallisation a déjà été reporté sur des couches
épaisses d’As amorphe à 306 °C74, aucune modification de l’As n’avait été
observée avant cette température, ce qui est en accord avec nos résultats.
Figure 3.6 – Cliché de diffraction SAED (pour Selective Area Diffraction) réalisé
après le processus de cristallisation de la coquille.
3.3.2 Désorption de l’As
Au delà de 320 °C, la coquille d’As désorbe progressivement et uniformé-
ment le long des facettes du nanofil. Aux environs de 365 °C (soit à t = 910 s),
la coquille a complètement disparu. Des images de haute résolution montrées en
figure 3.7.(a,b) révèlent que la surface du nanofil de GaAs fraîchement désen-
capsulé est parfaitement lisse sur toute sa longueur. Les cartographies EELS en
figure 3.7.c ont été enregistrées après la désencapsulation. Elles sont en accord
avec la désorption totale de la coquille d’As du nanofil de GaAs. Au niveau du
cœur, elles montrent à la fois les contributions de Ga L23 et d’As L23 (respec-
tivement à ∼1111 eV et ∼1340 eV). Le pic d’oxygène autour de 530 eV n’est
pas présent, ce qui indique que la protection contre l’oxydation de GaAs via
la coquille d’As a été efficace. Sa désorption n’a pas non plus endommagé la
surface du nanofil.
Afin de quantifier l’effet de la température sur la vitesse de désorption d’As,
le diamètre du nanofil a été mesuré sur chaque image TEM. Pour chaque tempé-
rature, il y a trois images TEM espacées de 10 s, cela nous permet d’extraire la
vitesse de désorption du diamètre de l’As, notée dD/dt, pour chaque tempéra-
ture par unité de longueur. Par conséquent, en traçant l’évolution du diamètre
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Figure 3.7 – Images (a) TEM et (b) HRTEM ; cartographies EELS (c) après
désorption de la couche protectrice d’As.
du nanofil en fonction du temps (f(D) = t), la vitesse de désorption est obtenue
à partir de la pente de la courbe. Cette courbe est représentée sur la figure 3.8.b.
On constate quatre zones distinctes : dans un premier temps, le diamètre
n’évolue pas du tout, la cristallisation n’a pas d’impact sur le diamètre, ensuite à
partir de 315 °C (équivalent 720 s) jusqu’à 335 °C (éq. 810 s) un premier régime
de désorption est observé, puis un second plus rapide entre 335 °C et 365 °C (éq.
900 s), enfin après 365 °C le diamètre du nanofil n’est plus modifié. Le nanofil
d’As / GaAs étudié a un diamètre initial de 278 nm. La désencapsulation du
nanofil commence par une première étape, qui peut être associée à la désorption
d’une surcouche fine d’As oxydée avec une vitesse quasiment constante d’environ
0,17 nm/s. Cette couche d’oxyde se forme spontanément lors de la mise à l’air de
l’échantillon. Cette désorption est ensuite suivie par celle de la coquille d’As avec
une vitesse légèrement instable d’environ 0,67 nm/s. Enfin à 365 °C, l’intégralité
de la coquille est désorbée et on obtient un nanofil de GaAs de diamètre égal à
137 nm. Pour des résultats plus affinés, il faudrait pouvoir prendre en compte
l’évolution du diamètre de plusieurs nanofils ou bien mesurer l’évolution du
volume du nanofil.
Dans les années 90, Resch et al.75 avait montré un phénomène similaire
par spectroscopie Raman, lors de la désorption d’une couche amorphe d’As
déposée sur des substrats de GaAs puis exposée à l’air. Dans un premier temps,
les auteurs ont observé la désorption de petits cristaux d’As2O3 présents à
la surface de la couche d’As (formés après passage à l’air) autour de 160 °C
et ensuite, la désorption de l’α-As à 350 °C. La différence de température de
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Figure 3.8 – Évolution de la désorption de la coquille d’As par augmentation
de 5 °C toutes les 30 s à partir de t(0) = 200 °C : (a) images TEM et (b) courbe
de l’évolution du diamètre du nanofil en fonction du temps (échelle linéaire),
et de la température (échelle non-linéaire, les axes verticaux en traits pointillés
représentent chaque palier de température).
désorption de l’oxyde par rapport à notre résultat pourrait s’expliquer par une
composition différente.
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3.4 Analyse par photoémission
L’expérience présentée dans cette partie a été effectuée sur la ligne AN-
TARES du synchrotron SOLEIL. Une des spécificités de cette ligne est son
nano-faisceau (∼10 nm) permettant de réaliser des mesures de photoémission
sur des surfaces très petites qui combinées à un balayage de l’échantillon permet
de réaliser des cartographies XPS76. Nous avons réalisé une étude de photoé-
mission sur les nanofils avant et après désencapsulation par l’As à l’échelle na-
noscopique (figure 3.9) ainsi que des cartographies XPS de nanofils isolés (figure
3.11). Cette section présente une analyse préliminaire des résultats.
Figure 3.9 – Spectre général des nanofils d’As / GaAs avant et après désorption
de la couche protectrice d’As (hν = 100 eV).
Les nanofils ont été élaborés à l’INL de la même manière que pour l’étude
TEM précédente. Leur encapsulation par As a permis de les transporter au syn-
chrotron. Dans un premier temps, les nanofils doivent être reportés sur un autre
substrat en frottant délicatement l’échantillon sur ce nouveau substrat. Cette
manipulation est particulièrement sensible puisqu’il faut obtenir suffisamment
de nanofils à la surface bien répartis et ne pas les abîmer. Le substrat utilisé est
un substrat de Si traité à l’acide fluorhydrique (HF) pour éliminer la couche de
silice native. La désencapsulation a été compliquée à réaliser car a été effectuée
dans une chambre de préparation qui ne permettait pas la mesure précise de la
température. Le courant du four a donc été progressivement augmenté jusqu’à
constater l’apparition de Ga3d par des aller-retour dans la chambre d’analyse.
L’énergie des rayons X est fixée à 100 eV pour avoir des sections efficaces
correctes pour les niveaux proches du niveau de Fermi (As3-Ga3d). Les spectres
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XPS avant et après traitement sont tracés en figure 3.9. Avant la désencapsu-
lation, le pic Ga3d n’est pas visible sur les spectres et seule la coquille d’As
est détectée. Le pic As3d indique que la couche amorphe d’As est partiellement
oxydée, ce qui est en accord avec notre hypothèse précédente quant à la désorp-
tion d’un oxyde d’As. Le spectre de photoémission après traitement thermique
montre l’apparition du pic Ga3d : le GaAs est maintenant suffisamment proche
de la surface pour être détecté. Bien qu’il soit difficile d’affirmer que la couche
d’As est complètement désorbée, l’intensité globale du pic d’As a largement di-
minué après désorption (par comparaison avec l’intensité de la bande de valence
dans les deux spectres). Sur la figure 3.10, les pic As3d et Ga3d sont tracés après
désorption d’As : les trois courbes correspondent à des mesures sur différentes
zones de l’échantillon. Le pic O2s est présent pour les 3 points, ce qui signifie
qu’il y a de l’oxygène partout sur l’échantillon y compris à la surface du substrat.
On en conclut que la silice n’a pas été totalement éliminée par le traitement à
l’HF du substrat de Si. L’As apparait toujours partiellement oxydé et il semble
que le Ga le soit aussi (surtout sur la courbe verte). A partir de ces résultats, il
devient compliqué de déterminer si l’oxydation de GaAs est liée à une mauvaise
encapsulation et donc à une contamination par l’air, ou à une oxydation lors
du changement de substrat et/ou lors du chauffage de l’échantillon.
Figure 3.10 – Spectres XPS de Ga3d et As3d sur trois points différents de
l’échantillon : en bleu et en vert sur deux nanofils différents et en rouge sur le
substrat.
Comme montré sur la figure 3.11, nous avons réalisé des cartographies XPS
où chaque pixel correspond à l’aire d’un pic. La première cartographie (a) est
une image de plusieurs nanofils pour As3d. Par ailleurs, les cartographies d’un
nanofil unique (b) montrent une bonne répartition d’As et Ga, indiquant que
la coquille d’As est bien totalement désorbée de la surface de ce nanofil.
Les premières analyses de cette expérience montrent que les nanofils de
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Figure 3.11 – Cartographies XPS après désencapsulation des nanofils de GaAs :
(a) Cartographie de As3d de plusieurs nanofils, (b) Cartographies de As3d et
Ga3d sur un unique nanofil ; hν = 100 eV.
GaAs ont été en partie oxydés malgré la protection d’As. Il est très probable
qu’une réaction d’oxydation par contact avec la silice ait eu lieu lors de la
préparation de l’échantillon pour l’analyse ou suite au traitement thermique.
Sinon, cela signifierait que l’encapsulation ne protège pas totalement les nanofils
de GaAs et qu’une très fine couche d’oxyde se forme à l’interface cœur/coquille.
Toutefois, cette hypothèse serait en désaccord avec les études précédentes, et
particulièrement avec l’étude de Guan et al.53 où la croissance épitaxiée d’un
oxyde sur GaAs après utilisation de cette méthode de protection a été montrée.
Par la suite, il sera nécessaire d’approfondir le traitement des données, no-
tamment ceux concernant le niveau O2s, mais aussi de répéter l’étude avec des
substrats non-oxydés.
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3.5 Conclusion
Lors du processus de désencapsulation des nanofils de GaAs, la coquille d’As
amorphe cristallise à 300 °C, puis elle se sublime à partir de 325 °C permet-
tant d’avoir un cœur GaAs avec des facettes parfaitement propres et lisses. Une
analyse chimique EELS appuie le fait que cette méthode permet l’obtention
d’une surface non-oxydée. Une étude in situ de l’état de surface des nanofils
après la désorption d’As n’avait pas encore été effectuée dans la littérature. Le
mécanisme de protection a aussi été étudié par photoémission sur la ligne AN-
TARES du synchrotron SOLEIL conduisant à l’obtention de cartographies de
l’échantillon. Toutefois, la complexité de la préparation de l’échantillon est pro-
bablement la cause d’une oxydation des nanofils. Il serait intéressant de répéter
l’expérience avec des substrats sans oxygène afin de déterminer précisément si
la coquille d’As protège parfaitement contre l’oxydation. Dans le cas contraire,
il faudrait alors rechercher un autre matériau pour la coquille.
Néanmoins, la combinaison des deux techniques d’analyse permet de montrer
que la couche d’As est partiellement oxydée, et que le processus de désorption
dépend, dans un premier temps, de la désorption de cette surcouche oxydée.
La méthode de protection des nanofils présentée dans ce chapitre est primor-
diale pour le développement d’hétérostructures à partir de nanofils de GaAs.
Elle nous a notamment permis de réaliser des dépôts métalliques sur les nano-
fils de GaAs propres sur la ligne BM32 au synchrotron ESRF (voir expériences
présentées dans le chapitre 4).
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4.1 Introduction du chapitre
4.1 Introduction du chapitre
4.1.1 Contexte et objectifs
Depuis quelques années, la géométrie cœur / coquille (hétérostructure ra-
diale) des nanofils suscite de nombreuses recherches car elle permet une ingé-
nierie de la structure de bande82. Elle rend aussi possible la combinaison de
propriétés de différents matériaux dans une seule nanostructure. L’équipe Hé-
téroépitaxie et Nanostructure possède une forte expertise dans la croissance
MBE de films minces mêlant semiconducteurs et oxydes fonctionnels19,83, ce
qui a permis de réaliser des nanofils cœur-coquille GaAs / SrTiO3 épitaxiés
dans le cadre de la thèse de Xin Guan21. La combinaison d’un semiconducteur
à gap direct comme GaAs avec une coquille métallique est elle-aussi très in-
téressante puisque la géométrie pourrait favoriser la polarisation de la lumière
émise par effet plasmonique et/ou par réflexion de la coquille métallique. De
plus, il a été montré que cette hétérostructure pourrait avoir un intérêt pour la
maximisation de l’absorption de lumière dans le contexte des cellules solaires84.
Cependant, la croissance d’une coquille métallique sur les facettes des nanofils
pose de nombreuses questions notamment en raison de l’hétérogénéité structu-
rale et chimique entre les deux matériaux et reste encore peu étudiée. Quelques
études portent sur la croissance de ce type de coquille sur des nanofils III-V
mais actuellement très peu traitent de la croissance épitaxiale d’un métal sur
les facettes des nanofils comme ces deux études82,85 où l’objectif est de combi-
ner un semiconducteur et un métal supraconducteur pour l’étude des propriétés
fondamentales de quasi-particules. Dans l’étude de Krogstrup et al.82, les au-
teurs parviennent à la croissance épitaxiée d’Al sur InAs (désaccord de maille
de 0,3%). La croissance est réalisée à une température de 0 °C environ afin de
limiter au maximum la diffusion des adatomes d’Al, ce qui est confirmé par
l’étude de Kang et al.85.
Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés à la croissance d’une coquille
métallique sur les nanofils de GaAs. L’étude porte sur deux métaux : l’Au et
l’Al, le premier pour ces propriétés plasmoniques86–88, et le deuxième car sa
croissance épitaxiale a déjà été démontrée sur substrats de GaAs89 et nanofils
InAs82. Afin d’obtenir des informations fondamentales concernant la croissance
de ce type de coquille, des expériences de diffraction des rayons X in situ utili-
sant un rayonnement synchrotron ont été réalisées. L’objectif, dans un premier
temps, a été de démontrer de nouveau l’efficacité de la méthode d’encapsula-
tion par As discutée dans le chapitre 3 en comparant la structure des nanofils de
GaAs avant et après désencapsulation. Ensuite, nous avons étudié la croissance
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de ces deux métaux sur les nanofils de GaAs. Grâce aux mesures de diffraction
en incidence rasante, il est possible de déterminer une éventuelle relation d’épi-
taxie et d’analyser le phénomène de "faceting" de la coquille sur les facettes des
nanofils de GaAs. En effet, les nanofils de GaAs présentent six facettes et une
section transversale hexagonale mais le dépôt d’une coquille peut conduire à la
formation de facettes de nature différentes. Finalement, les analyses par rayon-
nement synchrotron sont complétées par des études ex situ des échantillons : de
microscopie MEB et de photoémission.
L’analyse par diffraction, contrairement à une analyse TEM par exemple,
à l’avantage d’analyser l’échantillon dans sa globalité et d’être une méthode
non-destructive. De plus, le dispositif utilisé ici permet de réaliser la croissance
sous UHV pendant la mesure de diffraction des Rayons X (RX) en incidence
rasante (GIXD) ou diffusion des rayons X aux petits angles en incidence rasante
(GISAXS). La haute qualité du faisceau et la possibilité de réaliser des mesures
en temps réel pendant l’augmentation de la température ou pendant le dépôt
de métaux permettent d’obtenir des informations uniques sur les nanofils cœur
semiconducteur / coquille métallique.
4.1.2 Équipements
Les expériences présentées dans ce chapitre ont été réalisées sur la ligne
BM32 du synchrotron ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) en col-
laboration avec Tao Zhou. La quantité de GaAs à la surface des échantillons
étant relativement faible, il est entre autre important d’avoir une brillance éle-
vée des RX, c’est à dire, un grand nombre de photons par unité de temps et
d’espace, afin d’obtenir des pics de Bragg d’intensité significative.
La ligne BM32 de l’Installation Européenne de Rayonnement Synchrotron (ESRF)
située à Grenoble est équipée des appareils INS pour "In situ Nanostructures et
Surface" rendant possible les mesures de diffractions en temps réel, et d’un go-
niomètre multitechnique (GMT) donnant une large gamme de possibilités pour
l’étude d’interface (2θ max = 120° dans le plan et 40° hors plan). La chambre
d’analyse sous UHV est équipée de fenêtres d’entrée et de sortie en béryllium et
d’un bâti d’épitaxie équipé de cellules de dépôt permettant de réaliser la crois-
sance et la mesure de diffraction simultanément. Dans notre cas, nous avons
utilisé une cellule à effusion d’Au et une d’Al. Le faisceau incident peut avoir
une énergie entre 7 et 30 keV et sa taille est d’environ 0,4 mm2. Deux types de
détecteurs sont disponibles :
• MPX : pour la diffraction de rayons en incidence rasante (GIXD)
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• Eiger : pour la diffusion aux petits angles des RX en incidence rasante
(GISAXS)
4.1.2.1 Diffraction de rayons X
Cette partie a pour objectif de rappeler rapidement le principe de la dif-
fraction des RX basé sur l’interaction rayonnement-matière, et de définir les
différents paramètres des espaces réel et réciproque. Lorsque le rayonnement
interagit avec un atome celui-ci va diffuser l’onde dans toutes les directions de
l’espace. Dans un cristal, l’organisation périodique des atomes conduit à des
interférences constructives et destructives de ces faisceaux diffusés. Le cristal
diffracte donc le faisceau incident dans des directions précises en fonction de sa
périodicité. Pour définir l’espace réel, on considère trois vecteurs (−→a ,−→b ,−→c ) qui
définissent la maille primitive. Dans un système orthonormé, les trois atomes de
la maille primitive ont pour coordonnées : (ah ,0,0), (0,
b
k ,0) et (0,0,
c
l ). Ces trois
points forment une famille de plans d’atomes parallèles noté (hkl). Dans l’espace
réciproque, le vecteur de diffusion −→q indique la position du nœud correspondant
à un plan réticulaire :
−→q = −−→kout –
−→kin (4.1)
où −→kin et
−−→kout sont, respectivement, les vecteurs unitaires incident et diffracté,
par définition :
‖
−→kin‖ = ‖
−−→kout‖ =
2π
λ
(4.2)
Le phénomène de diffraction est alors observé si la loi de Bragg est respectée, θ
étant l’angle entre le plan réticulaire et le faisceau incident et n un entier :
2dhkl sin θ = nλ (4.3)
On obtient alors :
‖−−→qhkl‖ =
2.π
dhkl
(4.4)
où dhkl est la distance entre deux plans réticulaires de la même famille (voir
figure 4.1). Les techniques d’analyse par diffraction présentées ci-après vont
alors permettre de mesurer −→q .
4.1.2.2 GIXD
La diffraction de rayons X en incidence rasante, notée GIXD pour Grazing
Incidence X-Ray Diffraction, est une technique de caractérisation basée sur la
diffraction de RX à de très faibles angles incidents (α ≈ 0,3°). L’angle incident
rasant rend l’analyse très sensible à la surface du fait de la faible pénétration des
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Figure 4.1 – Illustration de la loi de Bragg.
RX dans l’échantillon. Cette technique a été initiée en 1979, la première étude
portait sur un dépôt d’Al effectué par MBE sur substrat GaAs90. Depuis, elle
est très utilisée pour la caractérisation d’interface, notamment les interfaces
métal - oxyde4. Dans notre cas, cette méthode nous permet d’analyser avec une
grande sensibilité la croissance in situ d’une coquille métallique sur les nanofils.
Sur la ligne BM32, les RX diffractés par l’échantillon sont détectés sur le détec-
teur de photons de type Maxipix noté MPX. L’échantillon est aligné de sorte
que le plan (−→a ,−→b ) corresponde au plan de l’échantillon tandis que (−→a ,−→c ) est
hors plan (figure 4.2). La position du détecteur est alors défini par rapport aux
angles β (hors du plan) et δ (dans le plan), et ω correspond à la rotation de
l’échantillon dans le plan et est défini par rapport à une position initiale égale
à 0°. La rotation de l’échantillon permet d’obtenir des cartographies de l’es-
pace réciproque dans le plan, puisque des mesures radiales sont réalisées pour
différentes valeurs de ω.
Dans l’espace réciproque, l’extrémité de −→q est placé aux coordonnées (h,k,l),
celles-ci correspondent aux projections du vecteur sur les axes de l’espace réci-
proque. On définit alors qx, qy et qz comme suit :

qx = ‖
−−→kout‖.cos(δ – ω) – ‖
−→kin‖.cos(–ω).cos(–α)
qy = ‖
−−→kout‖.sin(δ – ω) – ‖
−→kin‖.sin(–ω).cos(–α)
qz = ‖
−−→kout‖.sin(β) – ‖
−→kin‖.sin(–α)
(4.5)
Pour un cristal cubique de paramètre de maille a, on a :
‖−→q ‖ = 2π.
√
h2 + k2 + l2
a (4.6)
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Figure 4.2 – Représentation simplifiée du dispositif pour les mesures GIXD.
On peut donc écrire h, k et l de la façon suivante :
h = a
λ
[cos(δ – ω)cos(β) – cos(ω)cos(α)]
k = a
λ
[sin(δ – ω)cos(β) – sin(ω)cos(α)]
l = a
λ
[sin(β) + sin(α)]
(4.7)
Les points détectés sur le détecteur MPX doivent être corrigés pour com-
penser la dimension 2D du détecteur et donc correspondre à l’espace réciproque
sphérique. Cet aspect est détaillé dans la thèse de Benoît Gobaut91. Afin de
générer les diffractogrammes, une région est choisie sur le détecteur pour être
intégrée, elle est appelée ROI pour "Region Of Interest". La figure 4.3 montre
un exemple de diffractogramme de l’échantillon suivant la direction [112̄] des
nanofils et des images du détecteur correspondant à trois pics différents. On
remarque que pour certains pics très intenses, le signal sur le détecteur montre
une surintensité et une trainée. La forte intensité correspond à l=0, c’est à dire
à une tache de diffraction présente dans le plan de l’échantillon provenant d’un
objet épitaxié monocristallin. Tandis que sur les deux autres images, le signal
forme quasiment un anneau, ce qui correspond à des objets non-épitaxiés. On
associe les pics "épitaxiés" majoritairement aux nanofils alors que les autres
correspondent très certainement aux îlots polycristallins crûs à la surface du
substrat hors mécanisme VLS (cf chapitre 2). Intégrer sur une ROI centrée sur
l=0 nous permet de faire ressortir davantage les pics des nanofils épitaxiés par
rapport aux objets non épitaxiés, c’est pourquoi nous choisissons cette méthode
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pour la suite. De plus, la vérification de l’image du détecteur de manière systé-
matique pour les pics de diffraction permet de déterminer l’origine des pics.
Figure 4.3 – (a) Diffractogramme intégré sur une ROI étroite (en orange) et large
(en bleu) d’un échantillon de nanofils de GaAs ; (b) images du détecteur MPX
pour trois types de pics différents, les rectangles en pointillés correspondent aux
ROI utilisées pour intégrer.
4.1.2.3 GISAXS
L’acronyme GISAXS signifie Grazing-Incidence Small-Angle X-ray Scatte-
ring, il s’agit d’une méthode de diffusion aux angles d’incidence rasants permet-
tant d’obtenir des informations morphologiques sur les objets nanométriques :
taille, écart entre les objets, forme de l’objet. Le détecteur GISAXS, Eiger, en-
registre l’intensité de diffusion des rayons X dispersés par les objets sur un rang
d’angle δ dans le plan de la surface de l’échantillon (voir figure 4.2) pendant un
temps d’intégration de 10 s. Il est composé de deux plaques dont l’espace entre
les deux produit une zone blanche sur les images. Le faisceau direct est caché
(zone noire sur l’image) pour ne pas abîmer le détecteur.
Cette technique a été développée par Johanna Levine et Jerry Cohen92
dans les années 1990 mais obtient un réel succès 10 ans plus tard pour l’étude
de couches minces nanostructurées93–98.
La figure 4.4.a est une représentation schématique du dispositif GISAXS,
l’image obtenue (figure 4.4.b) sur le détecteur est liée d’une part à la morphologie
des objets et d’autre part à leur organisation sur la surface. Or dans cette
étude, la densité des nanofils étant faible (les nanofils sont séparés de plusieurs
centaines de nm), il n’est pas possible d’en déduire l’organisation des nanofils
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Figure 4.4 – (a) Représentation simplifiée du principe de la mesure GISAXS,
(b) Exemple d’image obtenue sur le détecteur Eiger et (c) compilation des images
GISAXS pour une rotation de ω= 180° de l’échantillon.
sur la surface. L’image obtenue correspond donc essentiellement à la forme de
l’objet et plus particulièrement à ses facettes.
En réalisant des mesures GISAXS pour plusieurs angles ω de l’échantillon sur
une rotation de 180°, nous pouvons alors reconstituer une cartographie GISAXS
relative à la morphologie de l’échantillon. Pour cela, le signal sur un intervalle
de qz est extrait de chaque images GISAXS (cadre jaune sur la figure 4.4.b) et
sommé sur 180°. On obtient alors une cartographie (figure 4.4.c) qui correspond
au signal selon ω de l’échantillon.
4.1.3 Croissance des nanofils de GaAs
Les nanofils ont été crûs sur substrat SiO2 / Si(111) par MBE via le méca-
nisme VLS autocatalysé (voir chapitre 2) dans le réacteur dédié aux III-V de
l’INL. Ils sont constitués d’un cœur GaAs enveloppé d’une coquille très mince
AlGaAs afin de limiter les recombinaisons de surface en confinant les porteurs
de charge puisque le gap de AlGaAs est supérieur à celui de GaAs. La configu-
ration AlGaAs / GaAs est connue depuis longtemps comme un système faible-
ment hétérogène grâce à un désaccord de maille très faible (tableau4.1) et une
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Figure 4.5 – Image MEB de nanofils As / AlGaAs / GaAs crûs sur SiO2 / Si
(111).
bonne énergie de cohésion des deux matériaux III-V99. Ce type de croissance
épitaxiée des nanofils conduit aussi à la croissance d’îlots non-épitaxiés de GaAs
à la surface du substrat.
Différents échantillons ont été réalisés (figure 4.5) : en moyenne la densité est
estimée à 5 nanofils/μm2, le rayon des nanofils de GaAs est de l’ordre de 100 nm
et leur longueur de 2 à 5 μm, cela conduit à une surface équivalente de nanofils
entre 8 et 50 μm2/μm2 contre une surface équivalente des îlots à la surface du
substrat de l’ordre de 1 μm2/μm2. Donc la surface des nanofils est largement
supérieure à celle de la surface non épitaxiée. Bien que le volume soit aussi
légèrement sondé, la contribution des nanofils est supposée majoritaire dans les
pics de diffraction. La croissance est terminée par une couche d’As amorphe
pour protéger les nanofils de l’oxydation et des contaminations diverses liées à
leur exposition à l’air pendant leur transfert (voir chapitre 3).
Rappel : Les nanofils de GaAs cristallisent dans un premier temps en structure
ZB puis, à la fin de la croissance en WZ. Les empilements sont décrits dans la
section 3.2 du chapitre 3. Les îlots à la surface sont en revanche uniquement en
structure ZB puisqu’ils ne sont pas issus du mécanisme VLS. Le schéma de la
figure 4.6 montre l’orientation des différents plans en structure ZB et WZ des
nanofils.
La croissance de la demi-coquille métallique a été réalisée dans le réacteur
MBE de la ligne BM32 après les avoir désencapsulés de l’As. Les vitesses de
dépôt du métal n’ont pas pu être calibrées. Toutefois, les températures de cel-
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Figure 4.6 – Schémas des plans atomiques des nanofils de GaAs en ZB et WZ ;
à gauche : du point de vue du sommet des nanofils ; et à droite : du point d’une
facette des nanofils.
Matériaux Structures Paramètres de maille (Å)
Au cubique 4,0782
Al cubique 4,0495
GaAs cubique (ZB) 5,65325
GaAs hexagonale (WZ)
a = b = 3,99368
c = 6,5696
AlGaAs cubique (ZB) 5,6533
As hexagonale
a = b = 3,7598
c = 10,5475
Tableau 4.1 – Paramètres de mailles des matériaux utilisés dans le chapitre.
lules d’Au et d’Al ont été chauffées respectivement à 1280 °C et 1120 °C qui,
par estimation avec d’anciennes courbes de calibration sur les mêmes cellules,
correspondent à une vitesse de dépôt de l’ordre de 1 Å/min pour chacune. Par la
suite, nous exprimons le dépôt en temps (min) afin de réaliser une comparaison
relative entre les échantillons.
4.2 Désorption in situ de la coquille protec-
trice d’As
Après leur introduction sous UHV, les nanofils As / GaAs sont recuits à
environ 300 °C de façon à désorber la coquille protectrice d’As. Les mesures
GIXD, selon les directions des facettes [11̄0] et des arrêtes [112̄], et GISAXS
sont effectuées avant et après le traitement thermique. La figure 4.7 présente les
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résultats.
Figure 4.7 – (a) Diffractogrammes GIXD des nanofils de As / GaAs en noir et
GaAs en rouge ; Cartographies GISAXS avant (b) et après (c) désencapsulation
par l’As.
Une première analyse rapide des diffractogrammes permet de constater la
présence de trois pics de Bragg correspondant à la structure WZ de GaAs, ainsi
que d’un pic large correspondant à l’As amorphe (encadré en noir sur la figure).
La forme large de ce pic est caractéristique des amorphes, elle est liée à la somme
des interactions à 2 - 3 voisins des atomes. Après désorption de l’As, le pic large
n’est plus présent et d’autres pics fins sont apparus. Quant aux cartographies
GISAXS, les résultats obtenus avant et après désorption de l’As sont nettement
différents l’un de l’autre. Sur l’échantillon encapsulé par As : la couche épaisse
d’As amorphe lisse la morphologie des nanofils et conduit à un signal homogène
sur l’ensemble de la cartographie. Tandis qu’après désorption de l’As (voir figure
4.7.(b)), six traînées intenses apparaissent tous les 60° correspondant aux 6
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facettes des nanofils hexagonaux. La diffusion des RX est maximale à chaque
fois que les facettes sont parallèles au faisceau incident. L’exemple montré est
obtenu à partir d’un échantillon largement encapsulé (∼200 nm) cependant
pour une épaisseur plus faible de As (∼50 nm), les facettes peuvent aussi être
observées avant désorption.
Figure 4.8 – Évolution de l’in-
tensité de la “zone” amorphe du
diffractogramme (cf figure 4.7
zone encadrée) en fonction du
temps de chauffage in situ, la
température est augmentée de 5
°C toutes les minutes à partir de
200 °C à t = 0 min jusqu’à 350
°C à t = 30 min.
Un suivi in situ en temps réel du chauffage de l’échantillon nous a permis
de vérifier la désorption totale de l’As. La mesure de température est effectuée
via un pyromètre dont l’incertitude est d’environ ± 20 °C. La figure 4.8 montre
l’évolution de l’aire du pic amorphe (zone encadrée dans la figure 4.7) en fonction
du temps, sachant que la température est augmentée de 5 °C toutes les minutes
à partir de 200 °C et jusqu’à 350 °C. Ensuite la température a été augmentée à
370 °C afin de vérifier que l’As avait bien totalement désorbé. Comme il était
attendu le pic diminue progressivement à partir de 325 °C jusqu’à disparaître
totalement. Cette température est en accord avec la température de désorption
obtenue dans le chapitre 3.
Une fois les nanofils désencapsulés, les deux diffractogrammes ont été indexés
en figure 4.9. Les trois principaux pics de Bragg correspondent à la structure WZ
du GaAs et appartiennent à la même famille de plans. D’autres pics d’intensité
beaucoup plus faible sont attribués à la structure ZB. Les plans ZB indexés ne
font pas partie de la même famille en accord avec un matériau polycristallin.
Certains pics correspondent à la fois à une structure WZ et ZB, il n’est pas
possible de distinguer les contributions. Le substrat de silicium n’est pas visible
sur ces diffractogrammes. D’autres pics d’intensité relativement faible ne sont
pas clairement identifiés, ils n’ont pas pu être indexés après vérification des
pics de Si et de GaAs. Ces pics pourraient correspondre à de l’As cristallisé
de structure hexagonale (As α) que nous avons vu se former dans l’étude TEM
(voir chap3). Bien que peu probable, cela signifierait qu’une faible quantité d’As
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Figure 4.9 – Diffractogrammes indexés des nanofils de GaAs selon la direction
(a) [112̄] et (b) [11̄0].
à la surface n’a pas désorbé.
Comme déjà mentionné, les nanofils autocatalysés de GaAs sont principa-
lement constitués d’une structure ZB puis au niveau du sommet des nanofils
une transition a lieu vers une structure WZ (voir chapitre 3). Pour des nano-
fils épitaxiés possédant les phases ZB et WZ, selon les directions [112̄] et [11̄0]
seule la phase WZ peut être identifiée sans ambiguïté par la présence des pics
(101̄0), (202̄0) etc. En revanche les pics de Bragg correspondant à la structure
ZB sont systématiquement confondus avec des pics associés à la phase WZ, ne
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permettant ni d’identifier ni de quantifier la phase ZB. Nos mesures ne per-
mettent donc pas de déterminer si les mesures en incidence rasante maximisent
le signal provenant du sommet des nanofils. Toutefois ces plans correspondent
bien à ceux attendus pour des nanofils épitaxiés possédant la structure ZB et
WZ (voir figure 4.6), confirmant que le signal majoritaire provient soit des na-
nofils, soit de cristallites épitaxiés. Il serait nécessaire de procéder à une analyse
quantitative. Néanmoins, les îlots à la surface du substrat sont visibles, on peut
donc supposer que les RX pénètrent suffisamment dans l’échantillon pour que
l’ensemble des nanofils soient détectés. En effet, les pics de plus faible inten-
sité indexés correspondent à des orientations qui semblent aléatoires en accord
avec une texture de poudre. De plus, l’analyse des images du détecteur MPX
de chaque pic montre que seuls les trois pics principaux correspondent à des
nanostructures épitaxiées (nanofils ou îlots épitaxiés sur le silicium), les autres
en revanche ont des signaux caractéristiques des poudres et correspondent donc
très probablement aux amas de GaAs ayant crû sur la surface de silice.
Rappel : Les nanofils de GaAs sont encapsulés par une couche de AlGaAs cris-
tallin afin de confiner les porteurs de charge dans le coeur et d’éviter les recom-
binaisons non-radiatives et ainsi pour exalter les propriétés de luminescence.
Cependant le paramètre de maille étant très proche de celui de GaAs (voir
tableau 4.1) et la quantité totale d’Al étant très faible, le signal associé à la
coquille d’AlGaAs n’est pas visible sur nos mesures.
Enfin, une cartographie de l’espace réciproque pour l=0 (dans le plan) et
avec ω de 0 à 60° de l’échantillon est représentée en figure 4.10 en échelle lo-
garithmique pour l’intensité. Les taches de diffraction particulièrement intenses
aux positions (h,k) (visibles sur la figure 4.10) correspondent au réseau WZ
des nanofils de GaAs, certaines correspondent à la fois aux réseaux WZ et ZB,
comme observé sur les diffractogrammes précédents. Certaines taches moins in-
tenses sont attribuées à des orientations parasites. On remarque également des
anneaux de diffraction attribués aux amas de GaAs présents sur la silice. Au
centre de la cartographie, la tache correspondant au pic de Bragg WZ (11̄20)
et ZB (220) est particulièrement intense et possède une forme d’étoile : les six
stries montrent la présence des six facettes des nanofils.
Cette expérience fait une nouvelle démonstration (voir chapitre 3) de l’effi-
cacité de la méthode d’encapsulation / désencapsulation par l’As des nanofils.
La comparaison avant et après désorption de l’As montre une structure non
abîmée des nanofils de GaAs, en effet le paramètre de maille est inchangé et en
accord avec la matériau massif, et aucune désorientation n’est observée. Ainsi,
la méthode nous permet de continuer nos expériences sur des nanofils fraiche-
ment préparés. De plus, l’indexation des pics des nanofils de GaAs nous sert de
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Figure 4.10 – Cartographie dans le plan de l’espace réciproque de nanofils de
GaAs, l’échelle de couleur est logarithmique. Le schéma en bas à droite repré-
sente un nanofil vu du dessus et les directions correspondant à h et k avec une
indexation ZB et WZ.
base pour la partie suivante afin d’étudier la croissance de la demi-coquille.
4.3 Croissance d’une demi-coquille métallique
4.3.1 Coquille d’Au
Une fois les nanofils désencapsulés, de l’Au est déposé in situ à basse tem-
pérature (température ambiante). Pour la croissance d’une demi-coquille, il est
nécessaire d’orienter les nanofils de sorte qu’une facette soit face au flux d’Au,
c’est à dire, orientée suivant la direction [11̄0]. La vitesse de dépôt du métal
n’ayant pas été calibrée précisément, la quantité déposée est exprimée en temps
de dépôt de 8 à 514 min.
4.3.1.1 Relation d’épitaxie de l’Au sur GaAs
L’objectif est de déterminer si l’Au est épitaxié sur GaAs, et si oui, se-
lon quelle relation d’épitaxie. Pour cela, une nouvelle cartographie dans le plan
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(h,k,l=0) de l’espace réciproque de l’échantillon est réalisée après 514 min de dé-
pôt d’Au (figure 4.11) et comparée à la cartographie précédente sans la coquille
métallique (figure 4.10). La cartographie présentée ici est générée en intégrant
le signal du détecteur MPX sur une ROI centrée finement sur l=0, ainsi les pics
observés correspondent surtout aux objets épitaxiés.
Le réseau de GaAs est retranscrit en pointillé sur la cartographie, et les taches
associées aux plans du réseau cubique d’Au (indexés sur la figure 4.11) per-
mettent de tracer le réseau correspondant à Au (en jaune). La détection d’un
pic de Bragg Au111 le long de la direction [112̄] ZB de GaAs et d’un pic Au(22̄0)
le long de la direction [11̄0] ZB de GaAs est en accord avec une orientation cris-
talline préférentielle de l’Au sur GaAs. L’indexation des trois taches de l’Au
permettent de déterminer la direction parallèle à [111] de GaAs : [112̄] Au. Les
surintensités à la position des plans 111 sont en accord avec de l’Au épitaxié,
mais un anneau de plus faible intensité est aussi visible et correspond probable-
ment à un dépôt polycristallin à la surface du substrat.
Figure 4.11 – Cartographie de l’espace réciproque des nanofils de GaAs après
dépôt d’une demi-coquille d’Au : le réseau de GaAs préalablement déterminé est
représenté en traits pointillés gris, et l’orientation principale de l’Au en traits
plein jaunes.
On retrouve les alignements suivants :
• GaAs ZB [1̄1̄2] // Au [111]
• GaAs ZB [11̄0] // Au [11̄0]
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• et par déduction l’alignement hors du plan : GaAs ZB [111] // Au [1̄1̄2]
On cherche alors une relation d’épitaxie le long des facettes, dont la surface est
orientée [11̄0], à partir de ces alignements. La différence entre les paramètres
de maille d’Au et de GaAs ne permet pas une épitaxie cube-sur-cube (tab.4.2).
Néanmoins, l’empilement des plans (110) de GaAs ZB (qui correspond à 2 fois
le paramètre du plan (112̄0) de la WZ) et (100) d’Au conduit à un désaccord de
maille de 2,03%. De la même manière, on obtient entre le plan (100) de GaAs
ZB et le plan (110) de l’Au, un désaccord de maille de 2,03%. On obtient donc
la relation d’épitaxie représentée en figure 4.12.
GaAs ZB GaAs WZ Au Al
(100) 5,653 - 4,078 4,049
(110) 3,997 1,997 2,884 2,863
Tableau 4.2 – Valeur des distances interatomiques en Åpour les plans (100) et
(110) des structures ZB et WZ de GaAs et cubique faces centrées de l’Au.
Figure 4.12 – Maille élémentaire de GaAs (ZB) et Au montrant la relation
d’épitaxie possible.
4.3.1.2 Évolution du paramètre de maille de Au
Les pics de Bragg 111 et (22̄0) de Au sont représentés sur les diffracto-
grammes en figure 4.13(a,b). Suivant la direction [112̄], trois pics apparaissent
avec le dépôt : deux d’intensité relativement élevée et très proche en valeur de
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q correspondant à 111 de l’or, et un autre d’intensité faible attribué à 200 de
l’or. Le diffractrogramme réalisé selon la direction [11̄0] met en évidence le pic
de Bragg (22̄0) de l’or. L’intensité de tous ces pics augmentent avec la quantité
déposée. Les images du détecteur MPX de ces pics montrent des signaux relati-
vement proches d’un dépôt cristallin et épitaxié sur les nanofils, particulièrement
visible pour le pic de Au(22̄0), mais aussi sur les pics Au111, ce qui appuie la
relation d’épitaxie de l’Au sur GaAs déterminée dans la partie précédente. A
partir de ces diffractogrammes, nous avons résolu chaque pic en fonction de
Voigt afin d’observer l’évolution du paramètre de maille en fonction de la quan-
tité d’Au déposée (figure 4.13(c,d)). La position du centre de chaque pic nous
donne la valeur de q et donc de dhkl pour une structure cristallographique cu-
bique. Le graphe en figure 4.13.(c) montre l’évolution des deux pics attribués à
Au111. Le pic ayant le plus grand dhkl est très proche de la valeur théorique de
Au111 et son intensité augmente avec la quantité de dépôt, tandis que l’autre
pic est beaucoup plus proche de la valeur théorique de GaAs(211). Nos résul-
tats mettent donc en évidence la présence d’Au majoritairement relaxé. Il est
difficile de mettre en évidence un mécanisme de relaxation des contraintes en
raison d’une barre d’erreur trop importante sur la mesure de q pour les faibles
dépôts. Il est possible que les deux pics correspondent à Au épitaxié à la fois
sur les amas de GaAs à la surface du substrat et sur les nanofils. Concernant
le pic Au(22̄0), sa position est très proche de celle de Au(22̄0) théorique, dans
cette direction (facettes des nanofils).
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Figure 4.13 – Diffractogrammes de l’évolution in situ des pics de diffraction de
l’Au en fonction de la quantité déposée en fonction des directions (a) [112̄] et (b)
[11̄0] ; (c) évolution du paramètre dhkl du pic Au111 en fonction de la quantité
déposée et comparée aux valeurs théoriques de dhkl de GaAs(211) et de Au111
massifs, (d) évolution du paramètre dhkl du pic Au(22̄0) en fonction de la quantité
déposée et comparée à la valeur théorique de dhkl de Au(22̄0) massif.
4.3.1.3 GISAXS
La figure 4.14 montre la cartographie GISAXS de l’échantillon après dé-
pôt de 514 min d’or. Contrairement à la cartographie avant dépôt, la symétrie
d’ordre 6 n’existe plus. Cependant, il existe une symétrie d’ordre 2 qui signi-
fie que le dépôt d’or ne recouvre pas toutes les facettes. Les deux branches de
fortes d’intensité correspondent aux facettes sans dépôt et la branche quasi-
ment effacée serait une conséquence du dépôt d’Au sur un côté. Sur les images
brutes, les traînées présentent à 30° des facettes peuvent provenir de la surface
de l’échantillon entre les nanofils, ou encore être attribué à des phénomènes
de facettage de l’Au sur les nanofils. Cette question reste ouverte et nécessite
davantage d’analyse pour être résolue.
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Figure 4.14 – Cartographie GISAXS et images GISAXS correspondant aux 6
facettes des nanofils après 514 min de dépôt d’Au.
4.3.2 Coquille d’Al
De la même manière que pour l’or, nous avons suivi un dépôt d’Al sur les
nanofils de GaAs fraichement désencapsulés. Le dépôt a été effectué à tempé-
rature ambiante et l’échantillon était dirigé de sorte à ce que le flux soit face à
une facette.
La croissance épitaxiée d’Al sur GaAs a été montrée par Petroff100 et par
Prinz89 la même année. Dans les deux cas, une vitesse de dépôt lente et une
température basse sont nécessaires pour la croissance épitaxiée. Dans le premier
article100, le substrat de GaAs était orienté (001) et deux relations d’épitaxie
ont été déterminées en fonction de la préparation de surface : une surface riche
en As conduit à la croissance de film d’Al (110), tandis qu’une surface riche
en Ga mène au film d’orientation (100) de Al, la structure s’accommodant
par formation de dislocation dans la couche d’Al. Néanmoins, une trop faible
vitesse de dépôt a pour conséquence la formation d’îlots d’Al. Dans le deuxième
article89, des clichés de diffraction ont révélé une rotation de 90° de la maille
d’Al (figure 4.15) par rapport à GaAs : le substrat de GaAs (001) conduit alors
à un film d’Al orienté (110), tandis que le substrat de GaAs (110) conduisent à
une couche d’Al orientée (001̄).
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Figure 4.15 – Arrangement atomique de la face (11̄0) de GaAs et de Al, tous
deux cubiques, figure tirée de l’article de Prinz89.
4.3.2.1 Relation d’épitaxie d’Al sur GaAs
Le paramètre de maille de la structure cristallographique de l’Al est très
proche de celui de l’Au. Il n’est donc pas étonnant que l’on retrouve les mêmes
résultats concernant l’épitaxie d’Al sur GaAs que Au sur GaAs. En effet, on
constate sur la cartographie de l’espace réciproque (figure 4.16) après dépôt
d’Al les mêmes taches que pour Au. Les alignements des plans de Al sur ceux
de GaAs sont identiques à ceux d’Au sur GaAs :
• GaAs ZB [1̄1̄2] // Al [111]
• GaAs ZB [11̄0] // Al [11̄0]
• et par déduction l’alignement hors du plan : GaAs ZB [111] // Al [1̄1̄2]
Les distances interatomiques pour les plans (110) de GaAs ZB (qui correspond
à 2 fois le paramètre du plan (112̄0) de la WZ) et (100) d’Al conduisent alors à
un désaccord de maille de 1,30% (tableau 4.2). De la même manière, on obtient
entre le plan (100) de GaAs ZB et deux plans (110) de l’Al, un désaccord de
maille est de 1,30%. La relation d’épitaxie obtenue est la même qu’avec Au
(figure 4.12).
4.3.2.2 Évolution du paramètre de maille de Al
L’évolution du paramètre de maille au cours du dépôt d’Al a été analysée
de la même manière que pour le dépôt d’Au. Les diffractogrammes sont tracés
en figure 4.17(a,b). Suivant la direction [112̄], l’apparition d’un nouveau pic est
attribuée au plan (111) de Al, et le diffractrogramme selon la direction [11̄0]
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Figure 4.16 – Cartographie de l’espace réciproque dans le plan (l=0) après dépôt
de la demi-coquille Al sur les nanofils de GaAs.
met en évidence le pic de Bragg (22̄0) de l’Al, comme nous l’avons observé sur la
cartographie. L’intensité de ces deux pics augmentent avec la quantité déposée.
Nous avons ensuite résolu chaque pic en fonctions de Voigt afin d’observer l’évo-
lution du paramètre de maille en fonction de la quantité d’Al déposée (figure
4.17(c,d)). La position du centre de chaque pic nous donne la valeur de q et
donc de dhkl pour une structure cristallographique cubique. Les valeurs de d111
et d22̄0 mesurées pour Al sont très proches des valeurs théoriques. Nos résultats
mettent en évidence la présence d’Al relaxé.
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Figure 4.17 – Diffractogrammes de l’évolution in situ des pics de diffraction
d’Al en fonction de la quantité déposée selon les directions (a) [112̄] et (b) [11̄0] ;
(c) évolution du paramètre dhkl du pic Al111 en fonction de la quantité déposée
et comparée aux valeurs théoriques de dhkl de GaAs(211) et de Al111 massifs, (d)
évolution du paramètre dhkl du pic Al(22̄0) en fonction de la quantité déposée et
comparée à la valeur théorique de dhkl de Al(22̄0) massif.
4.3.2.3 GISAXS
Les résultats GISAXS sont bien moins texturés que dans le cas de l’Au.
Sur les images GISAXS, il n’y a pas d’asymétrie évidente entre les facettes, et
la cartographie est très proche de celle obtenue après désorption de la couche
d’As. Le signal diffusé par Al est probablement très faible à cause d’une faible
quantité de matière, et/ou car Al est un élément léger par rapport à Au.
Bilan La position des pics de Bragg pendant la croissance de la demi-coquille
nous a permis de déterminer la relation d’épitaxie entre le métal déposé et les
nanofils de GaAs. Au et Al ayant une structure cubique avec un paramètre de
maille très proche, on retrouve la même relation d’épitaxie avec GaAs. Quant
aux résultats de l’étude GISAXS, il serait nécessaire d’approfondir l’analyse par
une modélisation pour comprendre l’asymétrie liée à la demi-coquille.
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Figure 4.18 – Cartographie GISAXS et images GISAXS correspondant aux 6
facettes des nanofils après 381 min de dépôt d’Al.
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4.4 Analyse ex situ des nanofils Métal / GaAs
4.4.1 Propriétés physico-chimiques
Après dépôt des demi-coquilles, les nanofils ont été de nouveau transférés au
laboratoire où des analyses XPS ont été réalisées. Les différents spectres sont
tracés en figures 4.19 et 4.20. Les spectres XPS généraux confirment la présence
des éléments Ga, As, Au et/ou Al en fonction des échantillons. Les échantillons
ayant été passés à l’air, la présence d’oxygène voire d’azote est normale. La
forme asymétrique du niveau de cœur Au4f (figure 4.19) est caractéristique
d’un métal ou d’un alliage intermétallique. Tandis que pour l’Al (figure 4.20),
celui-ci s’est partiellement oxydé à l’air.
Figure 4.19 – Spectre XPS général (a) et niveau de cœur Au4f (b) de nanofils
de GaAs recouverts d’une demi-coquille d’Au.
Par ailleurs, la figure 4.21 montre que l’As et le Ga se sont aussi partielle-
ment oxydés, donc, la coquille métallique ne recouvre pas entièrement le cœur
GaAs du nanofil, ce qui est en accord avec le dépôt d’une demi-coquille. Éton-
namment le Ga de l’échantillon avec la coquille d’Au semble particulièrement
oxydé contrairement à l’échantillon avec la coquille d’Al. Nous aurions pu ima-
giner que de l’Au ait diffusé dans les nanofils provoquant un décalage du pic
de GaAs sur Ga3d101 cependant, cette différence devrait aussi apparaître sur
le pic d’As ce qui n’est pas évident ici. On peut émettre deux hypothèses : soit
l’Al oxydé limite l’oxydation du Ga dans GaAs ce qui n’est pas le cas avec Au ;
soit cela est lié au fait que les échantillons de départ n’était pas parfaitement
identiques puisque réalisés dans deux réacteurs MBE différents.
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Figure 4.20 – Spectre XPS général (a) et niveau de cœur Al2p (b) de nanofils
de GaAs recouverts d’une demi-coquille Al.
Figure 4.21 – Niveaux de cœur As3d, Ga3d et As2p des nanofils Au / GaAs (en
noir) et Al / GaAs (en bleu), calés par rapport à C1s = 285 eV.
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4.4 Analyse ex situ des nanofils Métal / GaAs
4.4.2 Analyse morphologique
Les images MEB des différents échantillons sont en figure 4.22. Sur l’image
(a), les nanofils de GaAs sont encapsulés par As, la surface est lisse. Les images
(b) et (c) montrent les nanofils de GaAs recouverts d’Au. On constate que
le dépôt d’Au n’est pas homogène, il semble effectivement n’être que sur la
moitié du nanofil où le dépôt est rugueux alors que l’autre côté du nanofil
est lisse et les facettes se distinguent facilement. De l’Au semble aussi s’être
déposé sur le sommet du nanofil. Les images (d,e,f) montrent différentes zones
de l’échantillon des nanofils de GaAs avec la coquille d’Al. De la même manière
que pour l’Au, le dépôt apparaît rugueux et seulement sur la moitié des nanofils.
Ceci est particulièrement visible sur l’image (e) où tous les nanofils apparaissent
recouverts d’Al dans le même sens. On en conclut que le dépôt de la demi-
coquille a fonctionné, et que la température de substrat lors du dépôt était
suffisamment faible pour ne pas permettre à l’Al de diffuser jusqu’à recouvrir
la totalité du nanofil. Toutefois, comme l’annonçait Petroff100, des îlots d’Al
semblent s’être formés à cause d’une vitesse de dépôt trop faible.
De façon à observer plus précisément la morphologie du dépôt sur les facettes
des analyses microscopiques par TEM devraient être réalisées.
Figure 4.22 – Images MEB : (a) Nanofils de GaAs encapsulés par As, (b) et (c)
zoom sur un nanofil de GaAs recouvert d’une demi-coquille d’Au, (d)(e)(f) GaAs
recouvert d’une demi-coquille d’Al.
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4.5 Conclusion
L’étude présentée dans ce chapitre avait pour objectif d’explorer la croissance
d’une coquille métallique épitaxiée sur les nanofils de GaAs par suivi in situ de
diffraction et diffusion des rayons X. Grâce à la réalisation de cartographies de
l’espace réciproque dans le plan, nous avons constaté la présence d’une relation
d’épitaxie du métal sur les facettes des nanofils, ce qui est très prometteur pour
la suite de cette étude. Toutefois la relation d’épitaxie déterminée conduit à un
désaccord de maille de 2,03% pour Au et de 1,30% pour Al, ce qui reste élevée et
conduira obligatoirement à des défauts dans la couche métallique. Par ailleurs,
les taches de diffractions visibles sur les cartographies montrent que le métal
n’est que partiellement orienté dans les deux cas, une étude des conditions de
croissance permettrait sans doute d’améliorer la texture du dépôt métallique.
Toutefois, les analyses GISAXS n’ont pas permis clairement de mettre en
évidence la formation de facettes secondaires des dépôts métalliques : le dépôt
d’Au a conduit à l’effacement du signal d’un côté des nanofils mais le dépôt
d’Al ne semble pas conduire à une morphologie différente des facettes. Il serait
particulièrement intéressant de reproduire l’expérience pour obtenir des résul-
tats GISAXS concernant la forme du dépôt et des précisions sur l’évolution de
la contrainte structurale du dépôt. En perspective de cette première étude, il
serait aussi pertinent d’analyser les données GISAXS à l’aide du logiciel IsGI-
SAXS97 de sorte à quantifier et à caractériser la forme des signaux pour les
demi-coquilles, afin d’extraire des données morphologiques quantitatives. L’ob-
jectif à long terme est de corréler les propriétés structurales et optiques de ces
hétérostructures grâce à une analyse de la photoluminescence, notamment en
comparant Au et Al. Cette étude est en cours de réalisation par N. Chauvin à
l’INL. Des images TEM des échantillons pourront aussi permettre de déterminer
avec précision la morphologie des coquilles.
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Chapitre 5 : Phase Zintl
5.1 Problématiques et stratégie pour l’intégra-
tion de GaAs sur STO
L’intégration monolithique des fonctionnalités optiques des semiconducteurs
III-V sur la plateforme Si est un enjeu pour l’avenir des technologies micro-
électroniques. Nous avons vu dans les chapitres précédents qu’il est possible de
faire croître des nanofils de GaAs en épitaxie directement sur Si car leur mor-
phologie permet de relaxer la contrainte élastique résultant du grand désaccord
de maille entre les deux matériaux. Faire une croissance épitaxiale bidimension-
nelle (2D) de GaAs directement sur Si est un tout autre défi car, bien que les
deux matériaux soient des semiconducteurs au réseau cristallin proche, l’un zinc
blende et l’autre diamant, la croissance se fait naturellement en mode tridimen-
sionnel (3D) de type Volmer-Weber et conduit à des parois d’antiphases dans
les films 2D suite à la coalescence des îlots 3D. Pour résoudre ce problème, une
approche consiste à rechercher un matériau susceptible d’interfacer les III-V et
le silicium. Par ailleurs, une approche incluant un oxyde dans l’hétérostructure
III-V/IV-IV ouvrirait la voie à des systèmes des plus prometteurs qui allie-
raient les propriétés non seulement des semiconducteurs III-V et des IV-IV
mais aussi des oxydes fonctionnels (piézoélectricité, ferroélectricité, thermoélec-
tricité,..). Combiner de telles propriétés dans des structures hétéroépitaxiées
monolithiques pourrait mener à des dispositifs de micro-optoélectronique aux
propriétés inédites. Toutefois cette approche n’est pas exempte de difficultés du
fait de l’hétérogénéité structurelle et chimique des matériaux.
Nous savons depuis les travaux de McKee il y a une vingtaine d’année18,102
que la croissance de STO en fine couche sur Si est possible. Cette croissance
de STO sur Si est bien maîtrisée à l’INL83. La maille de STO est épitaxiée
par rotation de 45° par rapport à la maille de surface de Si(100) ce qui permet
de diminuer fortement le désaccord. La croissance n’est possible que sous des
conditions très précises de température et pression pour éviter, d’une part, la
diffusion de l’oxygène et d’autre part la formation de silicates. De plus, Benja-
min Meunier19 a montré dans sa thèse qu’il était possible d’obtenir une couche
de STO sur GaAs de très bonne qualité cristalline. On peut dès lors penser à
utiliser STO comme matériau d’interface pour réaliser l’intégration de GaAs sur
Si. Mais les conditions de mouillage (voir chapitre 1) étant remplies pour STO
sur GaAs, il est clair qu’elles ne le sont pas pour le système inverse GaAs/STO :
le semiconducteur a tendance à former des îlots qui lors de la coalescence condui-
ront à des défauts de type joint de grain103–105. Pour obtenir une couche 2D
de GaAs sur STO, il faut donc obtenir son mouillage dès le tout début de la
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croissance. Pour cela, il est nécessaire d’améliorer le mouillage en ayant recours
à une stratégie d’ingénierie d’interface. Notre attention s’est portée sur l’étude
d’une phase tampon Zintl-Klemm, associant un métal alcalin et un métal post-
transition, entre STO et GaAs. Le défi majeur se trouve alors au niveau de
l’oxydation des éléments pendant la croissance. En effet, dès lors qu’un métal
est déposé sur un oxyde, une oxydation du métal peut avoir lieu en fonction de
son affinité pour l’oxygène. Dans l’article de Posadas et al.106, il est expliqué
que les métaux s’oxydent sur STO si leur énergie de formation (en valeur ab-
solue) est plus élevée que l’énergie nécessaire pour former des sites vacants en
oxygène dans STO. Si la réaction d’oxydoréduction a lieu, l’interface entre STO
et le métal comporte une couche de STO déplétée en oxygène et une couche de
métal oxydé. Plus le travail de sortie du métal est faible (et donc éloigné de celui
de STO), plus le transport de l’oxygène en dehors de STO sera facilité. Mais
pour un travail de sortie plus élevé, l’épaisseur des deux couches de l’interface
sera limitée par la cinétique de diffusion de l’oxygène dans le métal oxydé. Cela
est représenté dans un graphe où les métaux sont positionnés en fonction de
l’énergie libre de formation de leur oxyde et de leur travail de sortie (figure 5.1).
En résumé, les métaux placés sous la frontière -8 eV/mol ont de très grandes
chances de s’oxyder, et ceux situés dans le cadran de gauche sont susceptibles
de former les plus grosses épaisseurs d’oxyde.
Figure 5.1 – Métaux en fonction de l’énergie de formation de leur oxyde par mol
d’O2 et de leur travail de sortie, les frontières "métal" et "oxydes" sont obtenues
à partir de différentes études réalisées sur le dépôt d’un métal sur STO. Figure
prise dans l’article de Posadas et al.106.
Dans un premier temps, notre choix s’est porté sur la phase Zintl SrAl2
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comme phase tampon entre GaAs et STO comme proposé Demkov et al.107
dans leur étude théorique. Au vu des résultats obtenus, nous avons opté dans
un second temps pour la phase BaGe2 pour des raisons que nous expliciterons
plus loin. Dans les deux cas, nous pouvons nous attendre à l’oxydation du
métal alcalin. Pour notre étude, nous avons privilégié l’analyse XPS in situ
puisque les échantillons sont réalisés dans un réacteur MBE dédié aux oxydes
relié sous UHV au spectromètre XPS. Un RHEED permet de suivre directement
l’évolution cristallographique du dépôt in situ dans le réacteur MBE.
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5.2 La phase SrAl2 pour l’intégration de GaAs
sur STO
Les composés Zintl ont été décrits pour la première fois par le chimiste
Eduard Zintl en 1929, mais n’ont été nommés de cette manière qu’avec les
travaux de Laves en 1941108. Il s’agit du produit de la réaction entre un métal
alcalin ou un alcalino-terreux (groupe 1 et 2) et un métalloïde ou métal post-
transition (groupe 13 à 16). Un transfert de charge a lieu depuis l’élément le
plus électropositif vers le plus électronégatif. La différence avec un sel ionique
comme NaCl provient du fait que l’anion isolé ne répond pas forcément à la règle
de l’octet mais se lie avec lui même pour y parvenir. Ces matériaux ont donc la
particularité d’avoir un réseau de liaisons covalentes entre les charges négatives
tandis que les charges positives stabilisent le réseau en occupant les espaces
vides de la maille. Ce type de phase est à mi-chemin entre une phase métallique
et un composé covalent. Récemment, l’équipe de Demkov107 a suggéré sur la
base de calculs DFT qu’une monocouche de SrAl2 pourrait servir de couche
tampon entre STO et GaAs. Comme on peut le voir sur la figure5.2, le plan
SrO est remplacé par un plan SrAl2. Ensuite, une couche d’atomes d’arsenic
vient se lier aux Al pour faire la transition vers GaAs. Ce travail théorique,
qui n’a pas encore été validé expérimentalement, a motivé notre étude. Nous
présentons ici les essais réalisés dans un réacteur de MBE et analysés in situ
par XPS. Ils concernent essentiellement la physicochimie à une telle interface.
Figure 5.2 – Modèle théorique du système GaAs/SrAl2/STO proposé par Dem-
kov107.
116
Chapitre 5 : Phase Zintl
5.2.1 Études préliminaires pour la croissance de SrAl2
sur STO
Notre objectif est donc de réaliser la formation de cette phase Zintl sur
des substrats STO et de comprendre les interactions entre les matériaux qui
ne sont pas pris en compte dans l’étude théorique, notamment les réactions
indésirables comme l’oxydation du métal. Dans le cas de l’Al, ce type de dépôt
(Al/STO) a déjà été réalisé dans la littérature et montre que l’oxydation a lieu
même à température ambiante106,109. Les difficultés de l’élaboration de la phase
SrAl2 sont multiples et nécessitent une étude précise des interfaces Al/STO et
GaAs/SrAl2.
5.2.1.1 Procédure expérimentale
Dans ce chapitre, les croissances ont été effectuées dans le réacteur MBE
dédié aux oxydes de la plateforme de l’INL. Un suivi in situ des reconstructions
de surface est effectué grâce au RHEED. Les températures sont mesurées par
un thermocouple et correspondent à celles du substrat. Les flux d’Al et Sr, en
MC/s, ont été préalablement calibrées à l’aide des oscillations RHEED pour
le dépôt d’une monocouche d’Al et une monocouche de STO respectivement.
Les échantillons sont systématiquement transférés dans la chambre XPS via un
tube sous vide. La pression est de 10–10 torr dans le réacteur et de 10–9 dans
le spectromètre XPS. Certains échantillons de par leur surface isolante ont né-
cessité l’utilisation du « flood gun » (voir chapitre 1). Cela implique de recaler,
autant que possible, en énergie les spectres de photoémission arbitrairement
par rapport à un pic de référence du substrat (Sr3d ou Ti2p). Si l’objectif est
d’avoir une lecture directe de la forme et/ou de la position des contributions,
les intensités seront normalisées arbitrairement à 1. Si l’objectif est d’avoir une
lecture directe de la stœchiométrie, les intensités seront normalisées arbitraire-
ment par rapport à l’intensité d’un pic de référence. Dans le cas où une analyse
approfondie des différentes contributions est nécessaire les pics sont décompo-
sés en fonctions de Voigt ou de Doniach-Sunjic selon qu’il s’agit d’isolant ou de
conducteur. Un fond de type Shirley est soustrait lorsque cela est nécessaire.
5.2.1.2 Interface Al / STO
Les expériences présentées dans ce paragraphe ont été faites par Benjamin
Meunier19, elles constituent une étape préliminaire à l’étude de la croissance
d’une phase Zintl. Nous nous sommes intéressés à SrAl2 afin de vérifier expé-
rimentalement la faisabilité de la proposition issue des calculs théoriques de
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Demkov. De nombreuses difficultés peuvent se poser lors de la croissance d’une
telle couche sur un oxyde. Notamment le dépôt d’un métal pauvre, comme Al,
sur un oxyde a de très grandes chances de conduire à son oxydation et à la
formation d’alliages comme SrAl2O4. De plus, Al mouille très mal sur Sr qui
est à l’autre extrémité de la table de Mendeleïev.
Figure 5.3 – Spectres XPS des niveaux de cœur O1s, Sr3d et Al2p d’un dépôt
d’Al sur STO à 250 °C, suivit d’un recuit à 450 °C et le même dépôt réalisé à
450 °C (figure de la thèse de B. Meunier19).
Des dépôts de 2 monocouches d’Al à froid (250 °C) sur STO ont été réalisés
dans le réacteur dédié aux III-V (donc sans présence d’O2) puis analysés immé-
diatement en XPS sans passage à l’air. Les spectres ont été calés en énergie par
rapport aux pics Ti2p correspondant au substrat et normalisés à 1. Les niveaux
de coeur Sr3d et Ti2p sont inchangés car ils reflètent essentiellement le substrat.
Les niveaux de cœur Al2p ainsi que O1s en figure 5.3 montrent la formation
d’un oxyde d’Al tout en conservant une composante métallique majoritaire. Si
le film est recuit sous vide à 450 °C, on constate que le niveau de cœur Al2p
comporte exclusivement une contribution oxydée. Dans le niveau de cœur O1s,
la composante attribuée à AlOx augmente elle-aussi fortement. Cela signifie que
le recuit a favorisé la diffusion de l’oxygène venant du substrat dans le dépôt
d’Al. Si la couche d’Al est déposée directement à 450 °C, l’Al est oxydé mais il
existe toujours une composante métallique non négligeable. On en déduit qu’il
existe une épaisseur d’interface au-delà de laquelle le film d’Al ne s’oxyde plus.
118
Chapitre 5 : Phase Zintl
5.2.1.3 Co-déposition d’Al et d’As sur STO(001)
Afin d’éviter l’oxydation d’Al tout en gardant l’objectif à long terme de
déposer GaAs sur STO via l’intégration de la phase SrAl2, nous avons réalisé
un dépôt simultané d’Al et d’As sur un substrat de STO terminé par le dépôt
d’une monocouche de Sr. Cette monocouche de Sr est sensée faire barrière à la
diffusion de l’oxygène. En effet, AlOx étant très stable (voir tableau 5.1), on
peut supposer qu’il sera très difficile de lier As à Al. C’est pourquoi co-déposer
Al et As apparait comme une alternative pour favoriser leur liaison tout en
évitant la formation d’oxyde d’Al. Malheureusement, les spectres XPS (figure
5.4) de Al2p et O1s montrent de nouveau une oxydation de l’Al. En épaississant
la couche Al-As l’oxyde est toujours présent mais devient minoritaire devant la
composante attribuée à la liaison Al-As à 74 eV. Le déplacement chimique de
la liaison Al-As par rapport au métal Al (73 eV, voir figure 5.3) est comme
attendue du côté des hautes énergies de liaison puisque Al se comporte comme
un cation.
L’oxydation de l’Al représente un réel verrou à la croissance de la phase
Zintl SrAl2. Cela nous a conduit à penser qu’il n’était pas raisonnable d’espérer
former une liaison Sr-Al en présence d’oxygène qui diffuse à partir du substrat
de STO.
Figure 5.4 – Spectres XPS des niveaux de cœur O1s, Al2p et
As3d/Ti3p d’un dépôt d’Al puis d’AlAs fin et épais sur STO à 260 °C
(figure de la thèse de B. Meunier19).
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5.2.1.4 Dépôt d’Al et Sr sur un substrat de GaAs
Un dépôt d’Al sur GaAs permet de voir la liaison Al-As, bien connue car
AlAs est un composé III-V. Par contre, comme la liaison Al-Sr ne peut être
mise en évidence sur un substrat de STO en raison de la présence d’oxygène,
l’idée a été de la réaliser sur GaAs avec des dépôts successifs ou simultanés de
Sr et Al. Une composante Al-Sr doit alors se trouver côté basses énergies de
liaison. La difficulté dans cette expérience réside entre autres dans le traitement
des données XPS qui nécessite une grande précision au niveau des énergies de
liaison.
Dans cette section, nous avons réalisé le dépôt de Sr et Al dans la proportion
1 pour 2 à 450 °C sur un substrat de GaAs de sorte à avoir des références pour
l’analyse XPS : deux monocouches d’Al sont déposées sur GaAs suivies d’une
monocouche de Sr, ensuite les deux éléments sont co-déposés jusqu’à obtenir une
trentaine de monocouches correspondant au moment où sur les images RHEED
des anneaux apparaissent. La figure 5.5 montre les niveaux de cœur Sr3d et
Al2p. Sr3d est résolu par deux doublets l’un pour Sr métallique (basse énergie
de liaison) et l’autre pouvant correspondre au composé SrAl2. Sur Al2p, un seul
doublet clairement asymétrique (contrairement à Sr3d) est observable à 73,8 eV
et donc assigné à une phase SrAl2. On peut supposer que le Sr a été déposé
en excès par rapport à Al et qu’une partie seulement a réagi avec Al, ce qui
pourrait expliquer la largeur des composantes de Sr3d. La proportion de Sr en
excès peut aussi venir d’une ségrégation de surface du Sr puisque cet élément
est plus lourd que Al.
Figure 5.5 – Spectres XPS des niveaux de cœur Sr3d et Al2p d’un dépôt de Sr
et Al sur GaAs à 450 °C (figure de la thèse de B. Meunier19).
Cette expérience montre qu’il est possible d’obtenir une phase SrAlx et est
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prometteuse pour la poursuite de l’étude. Cependant la formation d’AlOx est
très problématique et il ne semble pas possible de l’éviter. Nous nous sommes
donc intéressés à d’autres phases Zintl dont l’oxydation pourrait être moins dé-
favorable. Ainsi notre choix s’est porté sur le Ge (voir figure 5.1 et tableau 5.1),
élément dont les oxydes sont beaucoup moins stables et qui cristallise avec un
paramètre de maille proche de celui de GaAs. Par ailleurs, l’utilisation à la fois
de Sr en tant que cation de la phase Zintl et comme composant du substrat de
STO complique fortement le traitement XPS puisque il n’y pas la possibilité de
distinguer la contribution de l’interface Zintl de celle du substrat. C’est pour-
quoi nous avons opté pour le Ba.
Dans la suite, nous étudierons la croissance du composé BaGe2 sur STO, bien
que comme avec SrAl2 nous risquons de devoir faire face à des problèmes d’oxy-
dation des deux éléments et surtout de Ba (voir tableau 5.1).
Élément Électronégativité Oxydes Enthalpie de formation
(kJ/mol)
Alcalino terreux Mg 1, 31 MgO -601, 6
Ca 1 CaO -634, 9
Sr 0, 95 SrO -14, 2
Ba 0, 89 BaO -548, 0
Colonne III Al 1, 61 Al2O3 -1675, 7
Ga 1, 81
Ga2O -99, 4
Ga2O3 -1091, 0
In 1, 78 In2O -34, 7
Colonne IV Si 1, 9 SiO2 -910, 7
Ge 2, 01 GeO2 -580, 0
Sn 1, 96
SnO -280, 7
SnO2 -577, 6
Tableau 5.1 – Électronégativité de certains éléments et enthalpie de formation
de leurs oxydes110, à 298 K et 1 bar.
5.3 Réactivité du Ba sur le substrat de STO
5.3.1 Déplacement chimique de BaO
Typiquement lorsqu’un métal s’oxyde (cf chapitre1), les niveaux de cœur
du cation sont décalés vers les plus hautes énergies de liaison (i.e. plus faibles
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énergies cinétiques). Ce phénomène est en partie dû à la perte d’électrons de
valence lors du passage de l’état métallique à l’état oxydé. Ainsi, l’écrantage des
niveaux de cœur est diminué et l’énergie de liaison augmente Dans le cas du Ba,
dans plusieurs publications, l’oxyde BaO est anormalement décalé du côté des
plus faibles énergies de liaison par rapport au Ba métallique. Cette singularité
a été discutée dans plusieurs articles111–114. Dans leur étude de 1987, Jacobi
et al.113 observent un comportement différent pour une monocouche de Ba
oxydé et un Ba massif oxydé. Dans leur explication, ils contredisent entre autres
l’étude de Wertheim et coll.115 qui expliquait ce décalage par une redistribution
électronique lors du passage de l’état métallique à un état oxydé menant à un
plus fort écrantage des niveaux de cœur. De leur point de vue, ce seraient les
états O2–, absents dans le cas de la monocouche, qui seraient responsables du
décalage négatif puisque leur haute polarisabilité écranterait de manière très
efficace l’état final.
Selon Haas112 : la fonction de travail de BaO
décroît avec son épaisseur. Il semblerait que
la différence « niveau de Fermi – bande de
conduction (BC) » décroît aussi avec l’épais-
seur et donc que la différence entre le niveau
de Fermi et la bande de valence (BV) aug-
mente (figure 5.6). Cette différence en éner-
gie de liaison de la BV de BaO mènerait à
une énergie plus faible du niveau de cœur
O2p. Ils constatent aussi que les pics évo-
luent avec l’oxydation de Ba dans le temps,
passant d’un état de valence de Ba à un état
de valence d’O.
Figure 5.6 – Évolution
schématique des niveaux
énergétiques de BaO en
fonction de son épaisseur,
figure adaptée de Haas 1983
.
Cependant, quelques années plus tard c’est l’équipe de Hill116 qui conteste
la théorie des états O2–. Selon eux, le décalage vers le niveau de Fermi de
BaO est lié à un changement de niveau de Fermi de BaO. Celui-ci dépendrait
sensiblement du désordre dans l’oxyde. Les énergies de liaison des électrons sont
généralement mesurées par rapport au niveau de Fermi. Or il n’est pas possible
d’utiliser cette technique pour les diélectriques. C’est pourquoi lorsque l’on veut
étudier des métaux comme Ba et des diélectriques comme BaO ensemble, il est
nécessaire d’avoir une procédure de calibration universelle. Dans l’article de
l’équipe de Sosulnikov117, le pic C1s (285,0 eV) est utilisé par les auteurs pour
calibrer les spectres. Le déplacement chimique de BaO est alors mesuré (∼0,4
eV) du côté des grandes énergies de liaison leur permettant d’affirmer que le
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décalage du côté du niveau de Fermi observé dans les précédentes publications
provient simplement de la calibration des énergies. Cela démontre l’importance
de la calibration pour l’XPS ou de l’utilisation de références internes. Dans notre
cas, la faible épaisseur de nos dépôts permet de détecter le substrat de STO et
ainsi d’utiliser la position de ces pics comme référence pour corriger la position
des spectres en énergie de liaison.
5.3.2 Étude du processus d’oxydation du Ba
L’objet de cette étude est de comprendre la réactivité du Ba sur un substrat
de STO. Nous utilisons des substrats STO (001) dont la surface est composée
aléatoirement de plans SrO et TiO2. Un recuit à 500 °C sous UHV permet
d’éliminer les éventuelles pollutions présentes à la surface comme H2O. La tem-
pérature du substrat pour le dépôt de Ba doit se situer dans une gamme étroite
autour de 400 °C où le Ba mouille et s’organise en plan BaO.
Figure 5.7 – Spectres XPS des niveaux de cœur Sr3d, Ba3d et O1s (alignés sur
Sr3d et non-normalisés) pour le dépôt fin (en bleu) et le dépôt épais (en rouge),
les traits pleins correspondent au temps t1 et les traits en pointillés au temps t2
(t1 + ∼2h).
Un premier dépôt d’environ 10 monocouches de Ba est réalisé sur STO à
350 °C. Puis la couche est fortement épaissie (x10) dans un second temps. La
figure 5.7 présente les spectres XPS de Sr3d, Ba3d et O1s de ces dépôts effectués
immédiatement après le dépôt, notés t1 et représentés par une ligne pleine, puis
environ 2h plus tard sans sortie à l’air, notés t2, et représentés par des tirets. Des
artefacts liés à une perturbation électrique à proximité de l’XPS lors de l’analyse
sont présents sur les spectres du dépôt fin à t1 (trait bleu plein), cependant ils
n’empêchent pas complètement la lecture. Pour l’échantillon fin, les pics Sr3d
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et Ti2p présentent globalement la même forme qu’avant dépôt, indiquant qu’il
n’y a pas eu de modifications suffisantes du substrat par le dépôt pour être
vues à la profondeur d’analyse. Pour le dépôt épais, il n’est pas possible de voir
une éventuelle modification en raison de la difficulté à résoudre des pics de très
faible intensité. Pour la même raison, les pics ne peuvent pas être précisément
repérés en énergie (erreur d’environ 0,2 eV).
Les clichés RHEED pris après dépôt de 10 monocouches de Ba sur STO, puis
après passage en XPS, et enfin après l’ajout 100 monocouches sont visibles sur la
figure 5.8. Des raies de diffractions sont présentes tout au long du dépôt des 100
monocouches. On remarque cependant qu’après passage en XPS la surface est
devenu amorphe. Une réaction a donc eu lieu entre temps. Ce composé amorphe
s’évapore à la montée en température pour le 2ème dépôt.
Figure 5.8 – Images RHEED de 10 MC de Ba sur un substrat de STO, puis
après passage en XPS, et enfin après ajout de 100 MC.
Sur les spectres XPS, on constate grâce aux niveaux O1s et Ba3d5/2 que le
Ba subit une transformation au cours du temps. En effet, à t2 les pics sont dé-
calés de plusieurs eV vers les hautes énergies de liaison pour les deux niveaux de
cœur. Pour distinguer les contributions, les spectres du Ba3d ont été résolus en
deux composantes (figure 5.9). Pour les deux dépôts, la composante majoritaire
à t1 devient largement minoritaire à t2. La position des pics exclue la possibilité
qu’il s’agisse de la formation de BaTiO3. Nous en déduisons qu’au contact de
la surface de STO, le Ba s’oxyde en pompant de l’oxygène du substrat et forme
du BaO. Ce composé étant hautement réactif avec les molécules d’H2O il se
transforme en Ba(OH)2 :
BaO + H2O −−→ Ba(OH)2
On suppose donc que malgré l’UHV dans la chambre XPS, la surface de
l’échantillon capte des molécules d’H2O présentes dans le vide résiduel. Cette
réaction avait déjà été observée par Sosulnikov117. De la même manière, il avait
lui aussi constaté une cinétique relativement lente de ce processus.
Cette expérience indique que le Ba s’oxyde avec facilité au contact de STO,
même pour un dépôt relativement épais. Une série d’échantillons où l’épaisseur
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Figure 5.9 – Niveau de cœur Ba3d5/2 déconvolué en deux composantes Voigt,
(a) dépôt mince et (b) dépôt épais, à t1 (gauche) et à t2 (droite).
de la couche a été progressivement augmentée a été réalisée de façon à détermi-
ner l’épaisseur critique au-delà de laquelle l’oxydation du Ba devient négligeable.
Malheureusement, les résultats ne sont pas probants du fait de l’évolution dans
le temps de la couche de BaO. D’après ces résultats, il est donc nécessaire de
trouver une stratégie pour prévenir ou limiter l’oxydation du Ba. En effet, cette
oxydation est un obstacle pour réaliser la phase Zintl pour laquelle l’interaction
Ba-Ge est indispensable.
5.3.3 Limitation de l’oxydation du Ba via la préparation
de surface du substrat de STO
Afin de limiter le processus d’oxydation du Ba sur le substrat de STO décrit
dans la section précédente, différentes préparations de substrat ont été réalisées
afin de jouer sur la terminaison du substrat et la disponibilité en oxygène.
À noter, la différence entre une terminaison SrO et une terminaison TiO2 de
STO est visible seulement avec un rayonnement synchrotron, donc pas avec un
spectromètre de laboratoire comme le nôtre.
Les différents échantillons réalisés sont des dépôts d’environ 10 MC de Ba sur
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les substrats suivants :
• déplétés en O via un recuit de 1h à 700 °C sous vide : éch.1
• lacunes comblées en O via un recuit de 3h à 1000 °C sous O2 car elles sont
un vecteur de diffusion de l’oxygène du volume vers la surface : éch.2
• non recuit et avec un dépôt de 0,5 monocouches de Sr afin d’obtenir une
surface majoritairement SrO : éch.3
• sans aucune préparation : éch.4
L’oxyde de Ba étant isolant, le canon à électrons a été utilisé lors des analyses
XPS pour compenser la non-évacuation des charges. Les différents spectres XPS
sont représentés en figure 5.10. Les niveaux de cœur du substrat (Sr3d, Ti2p)
apparaissent globalement tous semblables, la résolution n’est pas suffisante pour
voir une modification significative.
Figure 5.10 – Niveaux de cœur Sr3d, Ti2p, O1s, Ba3d5/2 et Ba4d d’un dépôt
mince de Ba sur un substrat de STO : éch.1 (déplété) en noir, éch.2 (comblé)
en rouge, éch.3 (surface SrO) en bleu et éch.4 (pas de préparation) en vert, le
substrat de STO seul est en gris ; les spectres sont alignés par rapport à Sr3d et
normalisés à 1.
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Sur le niveau de cœur O1s, tous les échantillons présentent trois compo-
santes : l’une à 531,1 eV correspond au STO, un épaulement à droite montre
une oxydation du Ba en BaO et une composante plus ou moins élevée vers 532
eV indique la transformation d’une partie du BaO en Ba(OH)2. Comme nous
l’avons vu précédemment, BaO évolue en fonction du temps pour se transformer
en Ba(OH)2. Le ratio entre les deux dépend seulement du temps entre la crois-
sance et la mesure en photoémission. La comparaison des éch.1, éch.2 et éch.3
par rapport à l’éch.4, n’ayant subi aucune préparation, montre une proportion
d’oxydes de Ba par rapport à STO plus grande pour les substrats préparés. De
la même manière pour les niveaux de cœurs Ba3d5/2, on constate la présence
d’une contribution à 781,2 eV attribuée à BaO et une composante proche de
782 eV attribuée à Ba(OH)2.
Pour conclure, le fait de dépléter le substrat en oxygène semble favoriser
la diffusion des oxygènes via les sites vacants jusqu’à la surface, alors que la
saturation en oxygène via un recuit augmente le réservoir d’atomes d’oxygène
disponibles. Aucune de ces deux approches n’est donc adéquate pour notre ob-
jectif. Comme le substrat non préparé semble présenter la plus faible proportion
d’oxyde de Ba, par la suite, nous utilisons donc uniquement des substrats non-
préparés chimiquement.
5.4 Vers la croissance de la phase Zintl BaGe2
Dans ce paragraphe, nous nous proposons d’étudier la croissance de la phase
Zintl BaGe2 sur STO. Pour obtenir la phase Zintl, le cation Ba2+ doit se lier au
Ge, celui-ci s’organise alors sous la forme d’un tétraèdre : [Ge4]4–. Les structures
cristallographiques des matériaux ainsi que les données nécessaires pour l’XPS
sont décrites en annexe du chapitre.
Dans une étude préliminaire, nous avons cherché à définir l’interaction de
Ba avec Ge par un dépôt de Ba sur un substrat de Ge(111) pour définir l’énergie
de liaison des niveaux de cœur Ge2p, Ge3d, Ba3d et Ba4d dans la liaison Ba-
Ge. L’étape suivante a été l’étude de dépôt de Ge sur un substrat Ba/STO.
Enfin, un co-dépôt de Ba et de Ge a été réalisé directement sur STO pour se
rapprocher autant que possible de l’obtention de la phase BaGe2 sur STO.
5.4.1 Dépôt de Ba sur un substrat de Ge
Les résultats présentés ici concernent le dépôt d’une couche de Ba sur un
substrat de Ge(111). Cette étude a pour objectif de nous apporter des infor-
mations sur la position en énergie de liaison des niveaux de cœur Ge2p, Ge3d,
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Ba3d et Ba4d dans la phase BaGe2, positions indispensables pour l’étude sur
STO. Pour les niveaux Ge2p et Ba3d, l’écart en énergie du doublet spin-orbite
est suffisamment grand pour n’étudier que la composante à plus basse énergie
de liaison (Ge2p3/2 et Ba3d5/2), ce qui n’est pas le cas pour Ge3d (∼0,6 eV)
et Ba4d (∼3 eV) où le doublet complet doit être traité. Les spectres XPS sont
tracés en figure 5.11.
Dans un premier temps, environ une monocouche de Ba a été déposée à 450 °C
sur le substrat pour observer uniquement la liaison Ba-Ge sur les niveaux de
cœur du Ba. Dans un second temps, la couche a été suffisamment épaissie pour
cette fois tenter d’observer à la fois le Ba métallique et la liaison Ba-Ge. L’échan-
tillon est analysé par photoémission in situ aux deux étapes. Finalement, il est
exposé à l’air et de nouveau analysé en XPS afin d’obtenir les positions des pics
oxydés. Le tableau 5.2 compile les différentes positions de pics.
Figure 5.11 – Niveaux de cœur Ge2p, Ge3d, Ba4d et Ba3d d’un dépôt de Ba
sur un substrat Ge, en noir dépôt fin de Ba, en rouge dépôt épais de Ba et en
traits pointillés gris le substrat de Ge seul.
Par comparaison avec le substrat de Ge seul en pointillé sur la figure 5.11
(voir figure 5.24 à la page 146), le doublet de Ge3d conserve la même position,
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tandis que le pic Ge2p3/2 se décale vers le niveau de Fermi. Comme l’énergie
cinétique de Ge2p est plus faible, il reflète davantage la surface que Ge3d. Un
décalage vers le niveau de Fermi est donc en accord avec le passage de Ge0
du substrat à un degré d’oxydation négatif, compatible avec Ge sous forme
anionique [Ge4]4–] dans BaGe2.
Figure 5.12 – Niveau de cœur Ba3d5/2 résolu en deux composantes : le pic en
bleu correspond au Ba métallique et en orange à la liaison Ba-Ge.
Concernant les niveaux Ba4d et Ba3d, la différence d’énergie de liaison entre
la monocouche et la couche plus épaisse correspond, respectivement, à l’état
de cation de Ba dans BaGe2 et à un état métallique. Une décomposition de
Ba3d5/2 en deux composantes est tracée sur la figure 5.12. On observe seulement
l’interface entre Ba et Ge pour le dépôt fin, et avec un dépôt plus épais on
retrouve la position du Ba métallique. Ainsi, la position en énergie de la liaison
Ba-Ge par rapport à Ba0, sans contribution oxydée, est maintenant connue.
L’image RHEED après dépôt de une monocouche de Ba indique une recons-
truction (4x1) typique de la formation d’un composé de type Zintl118, montrant
que le composé recherché a bien été obtenu. Le RHEED indique par ailleurs
que le Ba constitue un dépôt monocristallin même après un dépôt de 10 mo-
nocouches. Les anneaux visibles sur la figure 5.13 ne se forment que pendant
la descente en température réalisée après la croissance, phénomène qui reste
d’ailleurs à élucider.
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Ge2p3/2 Ge3d Ba4d Ba3d O1s
sub. Ge 1218,2 29,6 - - -
sub. Ge / Ba fin 1217,9 29,6 90,3 781,4 -
sub. Ge / Ba épais 1217,7 29,6 89,8 780,9 -
sub Ge / Ba épais sorti 1221,3 30,3 et 33,3 91,0 782,0 533,3
Tableau 5.2 – Énergie de liaison mesurée à partir des spectres non-corrigés en
position des niveaux de cœur Ge2p, Ge3d, Ba4d, Ba3d, et O1s.
Figure 5.13 – Clichés RHEED d’un substrat de Ge suivant la direction [100](a),
après dépôt de 1 MC de Ba (b), de 11 MC de Ba déposées à 450 °C (c) puis après
re-descente à température ambiante (TA) (d)
La liaison Ba-Ge est donc située à environ 0,5 eV, à l’opposé du niveau de
Fermi, du Ba métallique pour les niveaux de cœur Ba4d et Ba3d, et à 0,2 eV,
du côté niveau de Fermi, du Ge0 pour le Ge2p. Ces résultats nous fournissent
des repères pour l’étude de BaGe2 sur STO.
5.4.2 Dépôt de Ge sur Ba / STO
La question est maintenant de savoir comment va interagir Ge avec Ba quand
ce dernier est déposé sur STO, et donc oxydé. Pour tenter d’y répondre, nous
avons réalisé des dépôts de quelques monocouches de Ba sur STO suivis d’un
dépôt de Ge. Pour l’ éch.1, la mesure XPS est effectuée après le dépôt de Ba
sur STO ( éch.1A) et après le dépôt de Ge (éch.1B). Pour le second échantillon
(éch.2) les dépôts de Ba et de Ge sont réalisés sans mesure XPS entre les deux
pour minimiser la modification du BaO en Ba(OH)2 (voir paragraphe5.3.2).
Les spectres ont été calés en considérant que Ti2p dans STO a l’énergie de
liaison la plus grande, Ti ne pouvant être plus oxydé que Ti4+.
130
Chapitre 5 : Phase Zintl
Échantillon 1
Pour l’ éch.1 (figure 5.15), le dépôt de Ba sur STO (éch.1A) induit un épaule-
ment sur les niveaux de cœur du substrat (Sr3d et Ti2p) coté niveau de Fermi
correspondant à une réduction de ces éléments liée à l’oxydation de Ba. De plus,
après l’ajout de Ge (éch.1B), cet épaulement augmente en intensité. En effet,
dans un environnement UHV, l’oxygène nécessaire pour oxyder Ba ne peut venir
que du substrat de STO.
Figure 5.14 – Clichés RHEED selon la direction [100] et [110] lors de la réalisa-
tion de l’éch.1.
À l’étape A (Ba / STO) :
• les composantes larges à environ 781,8 eV et 91,1 eV respectivement pour
Ba3d et Ba4d correspondent à un mélange de BaO de Ba(OH)2 (voir
tableau 5.3).
• une composante associée à BaO est présente sur le niveau de cœur O1s,
malheureusement celle associée à Ba(OH)2 n’est pas visible suite à un
arrêt prématuré de la mesure.
À l’étape B (Ge / Ba / STO) :
• Ba est présent sous deux environnements majoritaires : BaO (en accord
avec O1s) et à un degré d’oxydation plus faible. La position de ce dernier
pourrait correspondre à un Ba métallique (autour de 89,7 eV sur Ba4d).
• Ge3d et Ge2p présentent chacun une composante majoritaire respective-
ment à 29,4 eV et à 1217,1 eV. Cette position à 0,4 eV à l’opposé du
niveau de Fermi d’un Ge métallique peut être attribuée à une liaison
Ge-Ti. En effet, l’équipe H&N, lors d’expérience au synchrotron91, avait
observé qu’après destruction d’un substrat de STO par chauffage, le Ge
se liait avec le Ti.
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• Les composantes de Ge2p à 1218,7 eV et à 1220,7 eV, et Ge3d à 31,3 eV
et à 32,3 eV pourraient être attribuées à d’un alliage de type GeTiOx ou
bien BaGeOx.
Pour résumer, lors de l’étape A, le Ba s’oxyde en réduisant Sr et Ti, sous forme
de BaO ou Ba(OH)2. Ensuite, le Ge, sur un substrat de STO déplété en O
par le Ba (étape B), s’allie au Ti pour former un composé TiGe et favorise la
réduction de Sr, Ti, et Ba. Il n’y a donc pas de formation de liaison Ba-Ge. Par
ailleurs, les clichés RHEED (figure 5.14) montrent une surface complètement
amorphe. Il semble que l’ajout de Ge après le Ba sur STO mène à un mélange
complexe.
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Figure 5.15 – Spectres XPS des niveaux de cœur Ti2p, Sr3p, Sr3d, O1s, Ba3d,
Ba4d, Ge2p et Ge3d : en noir le substrat de STO, en rouge (éch.1A) Ba/STO,
en bleu (éch.1B) Ge/Ba/STO.
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Figure 5.16 – Spectres XPS des niveaux de cœur Ti2p, Sr3p, Sr3d, O1s, Ba4d,
Ge2p et Ge3d de l’éch.2 : en noir STO seul, en rouge Ge / Ba / STO et en orange
le même échantillon après oxydation à l’air.
Figure 5.17 – Clichés RHEED selon la direction [110] lors de la réalisation de
l’éch.2.
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Échantillon 2
Les spectres XPS pour l’éch.2 sont présentés sur la figure5.16 par des courbes
rouges. La réduction des éléments Sr et Ti est apparente mais beaucoup moins
marquée. La position des composantes de Ba indique que le Ba est en partie
présent sous forme oxydée BaO et probablement liée à Ge. La contribution en
Ba(OH)2 sur le niveau de cœur O1s est beaucoup plus faible que pour l’éch.1
ce qui signifie que l’enchaînement des dépôts a bien limité la modification de
l’oxyde de Ba. Les pics de Ge sont très peu intenses mais leur largeur indique
un désordre. Comme précédemment pour l’éch.1, le Ge réagit fortement avec
l’oxygène du substrat, voire avec le BaO et il est particulièrement complexe
de déterminer précisément quelles espèces sont présentes. Dans tous les cas, la
liaison Ba-Ge ne peut s’établir proprement.
Les courbes en orange correspondent à l’échantillon après sortie à l’air ce qui
permet de situer les positions en énergie des différents oxydes. Les oxydes de
Ge étant volatiles, il est normal de voir la quantité de Ge diminuer. Cependant
sur Ge2p, il est possible de distinguer l’oxyde GeO2.
Une fois encore, le RHEED (figure 5.17) montre une surface amorphe, ce-
pendant les raies de diffraction de STO ou BaO sont encore visibles car le dépôt
est suffisamment fin.
Échantillon 3
Afin de réduire l’interaction de Ge avec STO, un troisième échantillon a été
élaboré sur le modèle de l’éch.1 mais avec une épaisseur de Ba multipliée par
10. Les différents spectres sont tracés sur la figure 5.18. Les niveaux de cœur du
STO sont moins visibles puisque enterrés, il devient donc compliqué d’observer
la réduction des éléments Sr et Ti.
La structure de Ba4d et Ba3d est bien plus fine que pour les échantillons
précédents. Toutefois, les composantes BaO et Ba(OH)2 sont toujours largement
présentes sur O1s. Le Ge apparait sous les deux formes oxydées Ge2+ et Ge4+.
Donc avec une épaisseur plus importante de Ba, le Ge ne semble pas se lier
au Ti. Toutefois il s’oxyde complètement par diffusion de l’oxygène depuis la
couche de BaO. La liaison Ba-Ge n’est, une nouvelle fois, pas mise en évidence.
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Figure 5.18 – Spectres XPS des niveaux de cœur Ti2p, Sr3p, Sr3d, O1s, Ba3d,
Ba4d, Ge2p et Ge3d : en noir le substrat de STO, en rouge (éch.3A) Ge/Ba
épais/STO, en bleu (éch.3B) Ge épais/Ba épais/STO.
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5.4.3 Co-dépôt de Ba et de Ge sur STO
Dans la section précédente, nous avons vu qu’un dépôt successif de Ba puis
de Ge sur STO mène à leur oxydation ainsi qu’à la formation d’autres alliages
complexes. Dans cette partie, afin de limiter au maximum ces oxydations et
de faire en sorte que la liaison entre Ba et Ge s’établisse plus facilement, nous
avons co-déposé les deux éléments avec des vitesses choisies pour obtenir une
stœchiométrie BaGe2. Dans un premier temps, une seule monocouche de BaGe2
est déposée (dépôt fin) et dans un second temps l’épaisseur est augmentée de 5
monocouches (dépôt épais). Les niveaux de cœur concernant le substrat et les
couches déposées sont présentés en figure 5.19.
Figure 5.19 – Spectres XPS des niveaux de cœur Ti2p, Sr3p, Sr3d, Ge2p, Ba3d,
Ba4d et Ge3d : du substrat de STO (en noir), suivi d’un dépôt fin de BaGe2 (en
rouge) puis de l’épaississement du dépôt de BaGe2 (en bleu). Les spectres sont
calés par rapport à Sr3d et normalisés à 1.
Contrairement à précédemment, le substrat ne semble pas affecté par le
dépôt fin de Ba-Ge, et le niveau de cœur O1s est strictement identique à celui
du substrat nu : un pic majoritaire attribué à STO et un pic large très faible
en intensité correspondant à la surface de STO (figure 5.20). La position de
Ba3d est la même que celle obtenue pour le dépôt de Ba sur un substrat de Ge
(voir figure 5.12). De plus, concernant le niveau de cœur Ge2p3/2, la position
du pic (1218,0 eV) est bien décalée du côté du niveau de Fermi par rapport à
la position du même pic pour un Ge métallique (1218,2 eV, tableau 5.2), donc
Ge est réduit. Cela signifie que les éléments Ba et Ge ne sont pas oxydés. Ce
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résultat serait donc en accord avec la formation d’un composé de type BaGe2.
Figure 5.20 – Niveau de cœur O1s résolu par deux composantes : une correspond
à l’oxygène du substrat de STO et une autre à 532 eV est liée à la chimie de surface
légèrement différente de celle du volume de STO.
Pour le dépôt épais, bien que les signaux soient très faibles (donc très bruités)
du fait de la profondeur d’analyse, Ti ne semble que très légèrement réduit. De
même pour le niveau O1s : le signal correspond à la surface du substrat de
STO, donc la composante à 532 eV augmente en intensité par rapport à la
composante de STO volumique. Cette composante pourrait aussi correspondre
à un Ge oxydé du fait de sa position. Les niveaux Ge2p et Ge3d ne montrent
pas de contribution évidente d’un oxyde, toutefois les pics sont assez larges,
il est donc compliqué de conclure sur une éventuelle oxydation partielle de
Ge. Par ailleurs, la position de Ge2p et Ge3d est davantage décalée du côté
du niveau de Fermi, indiquant que le Ge est dans un environnement chimique
davantage réduit par rapport au dépôt fin. En ce qui concerne les niveaux Ba3d
et Ba4d, leur position est aussi légèrement décalée coté niveau de Fermi. Le
décalage des pics est plus grand sur les niveaux Ge3d (∼0,4 eV) et Ba4d dont
la profondeur d’analyse est plus élevée que celle de Ge2p et Ba3d. De plus,
les niveaux du Ge sont légèrement plus larges pour le dépôt épais que pour le
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dépôt fin, contrairement à ceux du Ba qui s’affinent. Ces deux points peuvent
s’expliquer par une modification de la stœchiométrie liée à l’épaisseur :
• les niveaux de Ba se décalent vers le niveau de Fermi et s’affinent en raison
d’un comportement de plus en plus métallique du dépôt avec l’augmenta-
tion de l’épaisseur de dépôt. La liaison Ba-Ba est plus présente.
• les niveaux de Ge se décalent du côté du niveau de Fermi et s’élargissent.
Le Ge est alors davantage réduit que dans la monocouche de BaGe2 bien
qu’une faible composante oxydée puisse se trouver dans le pied du pic aux
alentours de 30,9 eV.
Par ailleurs, sur les clichés RHEED en figure 5.21 les raies de diffraction du
STO disparaissent, indiquant que la couche déposée n’est pas cristalline.
Figure 5.21 – Clichés RHEED selon la direction [100] du substrat de STO puis
après dépôt d’une monocouche de BaGe2.
Selon les résultats XPS, nous avons bien formé localement un composé
BaGe2. Lors de l’épaississement du dépôt, la stœchiométrie semble ne plus cor-
respondre précisément à BaGe2 ce qui est probablement dû à une ségrégation
de surface de Ba métallique. De plus, une imprécision sur les vitesses de dépôt
peut aussi perturber la stœchiométrie pour un dépôt plus long. Par ailleurs, il
est probable que le Ge se soit très faiblement oxydé par migration de l’oxygène
provenant du substrat.
La croissance par dépôts successifs de Ba et de Ge avait conduit à un film
de mauvaise qualité principalement en raison de l’oxydation des deux éléments
tandis que la co-déposition permet la formation de la liaison Ba-Ge au détriment
de Ba-O et Ge-O, conduisant à l’obtention d’une couche de Ba-Ge utilisable.
Notre objectif initial étant de déposer une seule monocouche de la phase Zintl
sur STO afin de déposer GaAs, nos résultats sont prometteurs puisque la liai-
son Ba-Ge s’est établie. Par la suite, ses résultats physico-chimiques doivent
être complétés par une analyse morphologique. De plus, il sera nécessaire de
déterminer les conditions idéales pour un dépôt cristallin et épitaxié de BaGe2
sur STO,. Notamment nous pourrions augmenter la température de dépôt afin
d’obtenir une interface cristalline organisée.
139
5.4 Vers la croissance de la phase Zintl BaGe2
Le tableau suivant récapitule les différents déplacements chimiques obtenus
dans ce chapitre, sachant que les spectres sont fixés en énergie suivant les pics
provenant du substrat de STO. La précision est de l’ordre de 0,1 eV.
Niveau de cœur Environnement chimique Énergie de liaison (eV)
O1s
STO 531,1
H2O, COxHy (surface STO) 532
BaO 530
Ba(OH)2 532,8-533,1
BaGeOx / GeOx 533,3
Sr3d5/2
STO 134,2
Sr 132,7
Sr3p3/2
STO 270,1
Sr 267,5
Ti2p3/2
STO 460
Ti 458,5
Ba3d5/2
BaO 781,1
Ba(OH)2 782,3
Ba 780,7
BaGe2 781,4
Ba4p3/2
Ba 89,7
BaGe2 90,7
Ge2p3/2
Ge-Ti 1217,1
GeO2 1221,3
BaGe2 1218
Ge3d
Ge-Ti 29,4
BaGe2 30,2
Tableau 5.3 – Positions en énergie de liaison mesurées des niveaux de cœur mis
en jeu dans ce chapitre.
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5.5 Conclusion et perspectives
Ce chapitre s’inscrit dans l’objectif à long terme de réaliser une couche 2D
de III-V épitaxiée sur un substrat de STO/Si. L’intégration de la couche STO
entre les deux semiconducteurs complexifie les interactions mises en jeu mais
représente une possibilité de combiner les multiples propriétés des oxydes fonc-
tionnels avec les propriétés des semiconducteurs. La croissance de STO sur Si
est déjà connue et maîtrisée notamment dans l’équipe H&N. En revanche, la
croissance de GaAs sur STO est un défi de part l’hétérogénéité des matériaux.
C’est pourquoi, nous nous sommes intéressés à l’élaboration d’une phase tam-
pon pour permettre la croissance de GaAs sur STO. Ainsi, de part leur caractère
mixte covalent-ionique, les phases Zintl apparaissent comme un moyen viable
pour diminuer l’énergie d’interface et donc conduire à une croissance 2D de
GaAs sur STO/Si.
Une phase Zintl se compose d’un alcalino-terreux ou métal alcalin et d’un
métal post-transition. Dans notre étude, après une étude prospective sur la
phase SrAl2 proposée dans une étude théorique107, nous avons choisi le métal
post-transition dans la colonne IV (Ge) et non III afin de contourner au mieux
les problèmes d’oxydation. Notre étude étant basée exclusivement sur l’analyse
XPS, le Ba a été favorisé face au Sr de sorte à différencier les contributions du
substrat et de la phase étudiée. Néanmoins, il aurait été tout à fait possible
d’imaginer une étude similaire avec d’autres éléments. L’utilisation systéma-
tique de l’XPS in situ lors de notre étude, nous a permis de déterminer les
réactions ayant lieu entre les métaux employés et la surface du substrat oxyde.
Dans un premier temps, les verrous à l’élaboration de la phase sur STO ont été
identifiés : oxydation du dépôt et détérioration connexe de la surface du sub-
strat de STO par réduction. En effet, lorsque le Ba est au contact du substrat,
celui-ci va s’oxyder par diffusion des atomes d’oxygène du substrat, et ce jusqu’à
de très grandes épaisseurs de Ba. Cela confirme ce qui était prévu par le graphe
présenté en début de chapitre de l’article de Posadas et al. (figure 5.1). Dans
un second temps, nous avons étudié la croissance de BaGe2 sur STO. Alors que
la croissance par dépôts successifs de Ba et de Ge mène à un film de mauvaise
qualité principalement à cause de l’oxydation des deux éléments, nous avons
montré que la co-déposition des deux éléments permet elle d’obtenir une mo-
nocouche de BaGe2 non-oxydée. Du point de vue chimique, nos résultats sont
prometteurs puisque la liaison entre Ba et Ge a bien été obtenue malgré les forts
problèmes d’oxydation rencontrés. En revanche il est maintenant nécessaire de
déterminer les conditions idéales de température et de contrôler les paramètres
de croissance comme la vitesse de dépôt pour garantir un dépôt monocristallin
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et épitaxié de BaGe2 sur STO. L’utilisation de l’XPS seul ne permet pas de
mettre en évidence sans ambiguïté la cristallisation par les seules largeurs à mi-
hauteur des pics. Il est donc nécessaire de recourir à des méthodes de diffraction
(XRD, XPD, EXAFS, etc) qui fourniraient des informations sur l’organisation
locale des ions.
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Structures cristallographiques
Cette annexe présente rapidement les structures cristallographiques des deux
substrats utilisés ainsi que la phase BaGe2 dans ce chapitre ainsi que leurs
spectres XPS dit de référence.
Bande interdite (eV) Paramètre de maille (A)
STO 3,7 3,905
GaAs 1,42 (direct) 5,653
Ge 0,66 (indirect) 5,657
Tableau 5.4 – Bande interdite et paramètre de maille de STO, GaAs et Ge.
Titanate de strontium : SrTiO3
SrTiO3 (abrégé STO) est un oxyde fonctionnel de la classe des pérovskites
(notés ABO3, A et B des cations). Sa structure cristallographique est cubique
(Pm3̄m) et est composée d’un empilement de plans SrO et TiO2 le long de
l’axe cristallin [001] (cf figure 5.22). La chimie de surface du substrat sera donc
dépendante de la terminaison SrO ou TiO2119. La surface (001) du STO a déjà
été étudiée dans deux thèses à l’INL1991. On sait que la préparation chimique
et thermique du substrat affecte fortement la terminaison. En effet, un lavage à
l’acide fluorhydrique favorisera une terminaison TiO2 (composé acide) puisque
SrO est basique.
Figure 5.22 – Représentation de la maille élémentaire cubique de STO.
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Le spectre global du STO ainsi que les niveaux de cœur O1s, Ti2p et Sr3d
sont tracés en figure 5.23. Sur le spectre global, on peut voir des satellites dus à
un effet "shake-up" du côté des hautes énergies des niveaux Sr3d et Ti2p, ce qui
est caractéristique d’une bonne qualité structurale120. Le niveau de cœur O1s
présente une composante en plus de celle due au STO. Elle est liée à la chimie
de surface légèrement différente de celle du volume.
Figure 5.23 – Spectre global et niveaux de cœur O1s, Ti2p et Sr3d d’un substrat
de STO pour une source Alkα monochromatisée.
Niveau de cœur Énergie de liaison
(eV)
Spin Orbite
(eV)
Ratio Section efficace
48
(MBarn)
O1s 531,08 0,04005
Sr3d 134,2 1,7 0,7 0,06493
Ti2p 460,0 5,8 0,5 0,1069
Tableau 5.5 – Énergies de liaison mesurées à partir d’un substrat de STO, écart
de spin-orbite et section efficace pour une source AlKα des niveaux de cœur O1s,
Sr3d et Ti2p.
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Germanium
Le structure cristallographique du Ge est de type diamant (Fd3̄m)(figure
5.24). C’est un semiconducteur (colonne IV) à gap indirect. De la même manière
que pour STO, le spectre global d’un substrat de Ge ainsi que les niveaux de
cœur Ge2p, Ge3s et Ge3d sont tracés sur la figure 5.25 et les valeurs des pics
compilées dans le tableau ??.
Figure 5.24 – Représentation de la maille élémentaire diamant du Ge.
Niveau de cœur Énergie de liaison
(eV)
Spin Orbite
(eV)
Ratio Section efficace
48
(MBarn)
Ge3d 29,5 0,58 0,62 0,01943
Ge3s 181,6 - - 0,1661
Ge2p 1218,2 31,1 0,45 0,4966
Tableau 5.6 – Énergies de liaison mesurées à partir d’un substrat de Ge, écart
de spin-orbite et section efficace pour une source AlKα des niveaux de cœur Ge3d,
Ge3s et Ge2p. Le ratio correspond au rapport de l’aire des deux composantes du
doublet de spin-orbite.
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Figure 5.25 – Spectre global et niveaux de cœur Ge2p3/2, Ge3s, et Ge3d d’un
substrat de Ge pour une source alkα monochromatisée.
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BaGe2
BaGe2 cristallise dans un système orthorhombique de structure BaSi2 (Pnma)
avec les paramètres de maille : a = 9,078 Å, b = 6,829 Ået c = 11,653 Å121.
Ce composé est fait de tétraèdres [Ge4]4– composant le réseau covalent et de
cations Ba2+ occupant les espaces vides.
Figure 5.26 – Structure cristallographique de BaGe2, Ge en vert et Ba en rouge.
Niveau de cœur Spin Orbite (eV) Section efficace48(MBarn)
Ba3d ∼15,3 0,6036
Ba4d ∼2,7 0,08095
Tableau 5.7 – Écart de spin-orbite et section efficace pour une source AlKα des
niveaux de cœur Ba3d5/2 et Ba4d.
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Dans cette thèse, l’intérêt a été porté sur les interactions aux interfaces entre
matériaux hétérogènes lors des premiers stades de croissance par épitaxie par
jets moléculaires (MBE). Chaque chapitre est dédié à l’étude d’une interface
spécifique mise en jeu dans les recherches menées par l’équipe Hétéroépitaxie et
Nanostructures. La spectroscopie de photoémission (XPS) a occupé une place
centrale dans ces travaux car elle est disponible in situ sur les réacteurs d’épi-
taxie du laboratoire. De plus, elle est un outil parfaitement adapté à l’étude
des changements d’environnement chimique des atomes. D’autres méthodes de
caractérisation comme la microscopie à force atomique (AFM), la microscopie
électronique en transmission (TEM) et la diffraction des rayons X (XRD) ont
aussi été utilisé.
Cette thèse avait pour contexte l’intégration de semiconducteur tel que le
GaAs sur Si. Deux approches complémentaires ont été étudiées du point de vue
des interfaces : les nanofils de GaAs et la recherche d’une phase Zintl pour réa-
liser la croissance bidimensionnelle (2D) de GaAs sur un substrat STO/Si(100).
Dans le cadre de la croissance autocatalysée des nanofils de GaAs, une pre-
mière étude (Chapitre 2) a visé une meilleure compréhension des réactions ayant
lieu à l’interface entre la goutte de catalyseur de gallium et la silice qui recouvre
le substrat Si(111). Nos résultats sont en accord avec un mécanisme d’oxydo-
réduction entre les gouttes de Ga et la silice conduit à la formation des oxydes
volatiles Ga2O et SiO. Cette réaction conduit à la formation des trous néces-
saires à la croissance épitaxiale des nanofils. En pratique, nous avons montré
aussi que la montée en température indispensable entre la formation des gouttes
(basse température) et la croissance elle-même (plus haute température) favo-
rise, par un apport d’énergie, la désorption des composés formés. De plus, le
contact entre le gallium et le silicium nu est attesté par une liaison Ga-Si visible
sur les spectres XPS. Lors de ce processus, un oxyde mixte de gallium et de
silicium plus stable se forme et reste à la surface de l’échantillon. Cet oxyde
pourrait jouer un rôle clé dans la diffusion des adatomes de Ga à la surface
du substrat lors de la croissance des nanofils. Une étude de photoémission avec
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comme source le rayonnement synchrotron a été réalisée et est en cours d’ana-
lyse. Elle devrait apporter davantage d’informations quant à la formation, la
composition et la localisation de cet oxyde sur l’échantillon.
La deuxième étude (Chapitre 3) avait un caractère plus pratique : les nano-
fils de GaAs sont destinés à servir de cœur dans des hétérostructures de type
cœur/coquille. Une méthode simple pour les protéger lors d’un passage à l’air
d’un réacteur d’épitaxie à l’autre, est de déposer une couche d’arsenic après leur
croissance. Celle-ci est sensée les protéger des contaminations et principalement
de l’oxydation liée au passage à l’air. Une analyse par TEM lors d’un recuit
nous a permis d’observer en temps réel le processus de désencapsulation des
nanofils. L’interface As/GaAs formée est très abrupte et le mécanisme d’encap-
sulation/désencapsulation permet d’obtenir des nanofils de GaAs aux facettes
lisses et propres. Cette méthode de protection a ensuite rendu possible le trans-
fert d’échantillons de nanofils de GaAs depuis le laboratoire de l’INL jusqu’au
synchrotron ESRF.
La troisième étude (Chapitre 4) a consisté à analyser la croissance in situ
d’une demi-coquille métallique sur les nanofils de GaAs. Pour cela, une analyse
in situ de diffraction et de diffusion en incidence rasante a été réalisée sur la ligne
BM32 de l’ESRF. Cette étude exploratoire a montré qu’il était possible d’obtenir
une croissance partiellement épitaxiée d’Au et d’Al sur les facettes des nanofils.
Toutefois, la morphologie fine du dépôt n’a pu être clairement déterminée. Ce
travail sera poursuivi par des expériences de photoluminescence pour relier la
structure du dépôt à ses propriétés physiques ainsi que par des analyses TEM
pour déterminer la morphologie et la structure atomique de l’interface.
Enfin, la dernière étude s’est éloignée du sujet des nanofils pour s’intéresser
cette fois au dépôt bidimensionnelle de GaAs sur STO/Si, grâce une ingénierie
d’interface permettant de contrer la croissance spontanée tridimensionnelle de
GaAs sur STO. Ce travail (Chapitre 5) a été initié par un travail théorique
de l’équipe de Demkov suggérant d’utiliser la phase Zintl : SrAl2. Le caractère
mixte covalent-ionique d’une telle phase permettrait une transition douce entre
GaAs et SrTiO3. Après avoir constaté qu’il n’était pas possible d’utiliser une
phase Zintl contenant de l’aluminium car il s’oxyde trop facilement au contact
de SrTiO3, une autre phase Zintl a été retenue : BaGe2. Le germanium présente
l’intérêt d’avoir des oxydes volatiles aux températures de travail et le baryum
est un élément A des pérovskites (ABO3) comme le strontium. Cet échange du
Sr par Ba a été motivé par la nécessité de séparer clairement le signal XPS de
la phase Zintl de celui du substrat. Une étude préliminaire de dépôt de Ba sur
substrat de Ge a permis d’identifier les positions énergétiques caractéristiques
de la phase BaGe2. Finalement, la phase BaGe2 sur un substrat STO a pu
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être obtenue et observée sur les spectres XPS mais uniquement lors d’un dépôt
simultané stœchiométrique des deux éléments. Au cours de cette étude, il est
apparu que le baryum n’était peut-être pas l’élément le plus favorable en raison
de son affinité pour l’eau présente dans l’atmosphère résiduelle du spectromètre
qui rend les mesures XPS difficiles. Ce travail de compréhension des mécanismes
physico-chimiques mis en jeu pourra sera poursuivi en revenant au strontium
comme élément A, mais en utilisant la résolution énergétique et la rapidité
fournies par le rayonnement synchrotron.
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Liste des abréviations
AFM Microscopie à champ atomique (Atomic Force Microscopy)
DRX Diffraction de rayons X
2D 3D Dimension 2/3
EL Énergie de Liaison
EELS Electron Energy Loss Spectroscopy
GIXRD (Grazing Incidence X-Ray Diffraction)
GISAXS Grazing Incidence
H&N Hétéroépitaxie et Nanostructure
MBE Epitaxie par jet moléculaire (Molecular Beam Epitaxy)
MC Monocouche
MEB Microscopie Électronique à Balayage
NF(s) Nanofil(s)
PL Photoluminescence
RHEED (Reflection High Energy Electron Diffraction)
ROI Region Of Interest
(H)TEM (High resolution) Transmission Electron Microscopy
STO Titanate de strontium : SrTiO3
UHV Ultra Haut Vide
VLS Vapeur-Liquide-Solide
WZ Wurtzite
XPS X-ray Photoelectron Spectroscopy
ZB Zinc Blende
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